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1. Contexte industriel et problématique 
 
Dans un Réacteur à Eau Pressurisée (REP) (Figure I), la cuve est un composant du circuit primaire et 
constitue ainsi la deuxième barrière de sûreté entre le produit actif et le milieu extérieur (la première étant 
les gaines en alliage de Zirconium des assemblages combustible et la troisième, l’enceinte en béton du 
bâtiment réacteur). 
 
Figure I: Schéma de principe d’un réacteur à eau sous pression (source : CEA). 
 
Un des points clés concernant l’extension de la durée de vie des centrales nucléaires réside dans la 
capacité à prédire l’évolution en service de la ténacité des aciers constituants la cuve du réacteur. Ces 
aciers sont soumis à une irradiation neutronique qui engendre des défauts à l’échelle atomique (précipités, 
boucles d’irradiation, cavités etc.) responsables d’un durcissement du matériau couplé à une diminution de 




         
Figure II: Effet de l’irradiation sur le comportement mécanique de l’acier de cuve. (a) courbes de traction à 
l’ambiante [P. Haušild, M. Kytka, M. Karlík, P. Pešek, J. Nucl. Mater. 341 (2005) 184] et (b) courbes de résilience 
[S. Raoul, Thèse de doctorat, Université Paris XI Orsay (1999)].  
 
Au-delà du durcissement observé post-irradiation, la préoccupation majeure des autorités de sûreté et de 
l’exploitant de la centrale est la fragilisation induite par l’irradiation. La Figure II-b illustre cette 
fragilisation par le décalage de la zone de transition fragile-ductile d’une courbe de ténacité vers les plus 
hautes températures au fur et à mesure que la dose augmente. Ce décalage de la zone de transition doit être 
pris en compte dans l'étude de scénarios accidentels impliquant un refroidissement rapide de la cuve et 
pour lesquels on cherche à se prémunir d’une rupture brutale de la cuve. 
Afin de mieux comprendre le comportement mécanique des composants importants des REP sous 
irradiation dont la cuve, deux projets européens successifs PERFECT et PERFORM 60 ont été lancés avec 
pour objectif de fournir une modélisation de l’échelle atomique à l’échelle de la structure permettant de 
mieux appréhender le phénomène de durcissement et de fragilisation par irradiation. Dans ce cadre, la 
technique de la « Dynamique des Dislocations » (DD) est identifiée comme la seule méthode permettant 
de simuler l’évolution des propriétés plastiques du matériau en fonction des transformations 
microstructurales prédites par les simulations de Dynamique Moléculaire (DM) ou ab-initio aux échelles 
atomiques. Les travaux de recherche présentés dans ce mémoire, même s'ils ne sont pas directement 
reversés dans ces projets, s'inscrivent dans la même démarche. 
 
2. Objectif de la thèse 
 
L’objectif de cette thèse est de mettre en place par simulations de Dynamique des Dislocations (DD) tous 
les moyens utiles au développement d’une loi de plasticité cristalline pour le fer pur irradié (matériau 
cubique centré), constituée autant que possible de paramètres justifiés physiquement, et qui soit capable de 
reproduire au mieux les résultats expérimentaux. 
Une telle loi de plasticité cristalline est actuellement en cours d’étude dans le régime de température 
transitoire pour le fer pur irradié [G. Monnet, L. Vincent, B. Devincre,  Acta Materialia 61 (2013) 6178]. 




Dans la loi étudiée, les valeurs des paramètres 𝛼𝑖𝑟𝑟,𝑙𝑜𝑜𝑝 𝑒𝑡 𝜉 , représentant respectivement la force 
d'obstacles des défauts d'irradiation et leur taux d’élimination par glissement plastique, ne sont pas bien 
connues. Une piste explorée durant ma thèse était donc d’identifier ces paramètres en réalisant des 
simulations de DD prédictives, c’est-à-dire en accord avec les données connues aux échelles inférieures et 
prenant en compte une microstructure de défauts d’irradiation réaliste et des volumes de matériau 
représentatifs de vraies conditions de sollicitations mécaniques. 
Avant de réaliser de telles simulations massives, il convient d’abord de s’assurer que le modèle de DD est 
capable de reproduire les interactions élémentaires obtenues dans la littérature à l’aide de simulations 
atomiques, en l'occurrence des résultats de Dynamique Moléculaire (DM). De nombreux résultats sont en 
effet disponibles avec cet outil sur la morphologie des interactions et les contraintes critiques associées en 
faisant varier les types de boucles et leur taille ou encore la vitesse de déformation imposée dans les 
simulations.  
 
3. Organisation du mémoire 
 
Le mémoire se compose de quatre chapitres : 
Chapitre 1 : Une étude bibliographique sur la microstructure de l’acier de cuve, le comportement 
mécanique du monocristal de fer, les défauts d’irradiation et leurs effets sur le comportement mécanique 
du fer en insistant plus particulièrement sur les boucles de dislocation.  
Chapitre 2 : Une présentation de la méthodologie suivie dans ce travail de thèse avec un accent mis sur la 
technique de DD en général, et sur le code NUMODIS en particulier. Une identification de certains 
paramètres critiques (le rayon de cœur ‘𝑎’ et l’énergie de cœur ‘𝛼𝑐𝑜𝑟𝑒’) sera présentée en fin de chapitre. 
Chapitre 3 : Une identification des paramètres de la loi de mobilité retenue dans le modèle de DD est 
proposée en se basant sur une comparaison avec des résultats en DM d’interactions élémentaires entre une 
dislocation coin et diverses boucles d’irradiation. L’identification cherche à reproduire à la fois les 
mécanismes d’interactions et les niveaux de contrainte critiques nécessaires pour décrocher les 
dislocations de leurs obstacles.  
Chapitre 4 : Une application du modèle de DD est tout d’abord proposée sur des simulations élémentaires 
complémentaires de celles effectuées dans le chapitre 3. Ces simulations concernent notamment 
l’interaction entre une dislocation vis et les mêmes types de boucles que celles simulées précédemment. 
Puis des simulations massives entre une dislocation coin et plusieurs types de boucles au sein d’une même 
boite de simulation seront finalement réalisées. Les différentes interactions entre dislocation et boucles 
dans ce type de simulation inaccessible aux simulations atomiques sont analysées et une première 
estimation de la valeur de la force d’obstacle 𝛼 d’une microstructure de défauts d’irradiation réaliste est 
proposée.
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Dans ce chapitre bibliographique, nous allons tout d’abord présenter la microstructure de l’acier de cuve 
après son élaboration industrielle. Les résultats de simulation atomique (DM) auxquels nous allons 
confronter nos résultats de Dynamique des Dislocations (DD) dans la suite de ce manuscrit ne peuvent pas 
intégrer toute la complexité de ce matériau industriel, et par conséquent, l’essentiel des résultats de la 
littérature dans ce domaine de modélisation se concentre sur l’étude du comportement mécanique de 
monocristaux de fer. Nous présenterons donc les principales caractéristiques de ce comportement 
mécanique comme la cinématique du glissement cristallin, sa dépendance à l’orientation du chargement 
ou encore à la température et à la vitesse de déformation.  
La dernière partie de ce chapitre sera dédiée aux différents défauts d’irradiations observables dans ces 
matériaux (aciers de cuve et monocristaux de fer), avec un focus plus particulier sur les boucles de 
dislocation. Nous présenterons une synthèse de la littérature sur les différents types de réactions qui sont 
observées entre dislocations et boucles selon le type de chacune, ceci afin d’introduire les configurations 
particulières simulées dans les chapitres suivants.  
 
1.1 La microstructure de l'acier de cuve  
 
Les cuves des réacteurs nucléaires à eau sous pression (REP) sont constituées d’un acier (16MND5) 
faiblement allié contenant principalement du manganèse, du nickel et du molybdène. Sa composition 
chimique moyenne est indiquée dans le Tableau 1.1. Elle est comparable à celle d’autres nuances utilisées 
dans le nucléaire, telles que les aciers A5333B et A508 C3 aux Etats-Unis. 
Tableau 1.1 Composition chimique de l’acier 16MND5 spécifiée par le code de construction français RCC-M, 
exprimée en % massique 
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La cuve est composée par un assemblage de viroles qui sont obtenues par différentes opérations de 
forgeage. La Figure 1.1 montre les multiples parties et dimensions d’une cuve. 
 
Figure 1.1 Vue en coupe d’une cuve de réacteur à eau sous pression indiquant les principales pièces et dimensions 
(en mm) [Carassou 2000]. 
 
Le Tableau 1.2 montre l’évolution des dimensions moyennes des cuves de réacteurs depuis le premier 
palier 900MWe jusqu’aux derniers réacteurs EPR (European Pressurized Reactor) en France, avec 
notamment une augmentation progressive du diamètre et de l’épaisseur [Rodriguez 2011] qui suit 
l’augmentation de la puissance des réacteurs. 




Epaisseur (mm) Hauteur (mm) Totale Poids 
900 MWe 3900 200  13200 329 t 
1300 MWe 4400 219  13600 418 t 
EPR (1600 MWe) 4900 250  12700 580 t 
 
 
Afin d'obtenir les propriétés mécaniques souhaitées, le matériau subit schématiquement une série de trois 
traitements thermiques : 
 Tout d'abord un traitement d'homogénéisation qui remet en solution les carbures secondaires. Ce 
traitement thermique consiste en une austénitisation (900°C-6h30), une trempe (350°C) et un revenu 
(650°C-6h30).  
 Ensuite, un traitement thermique de qualité est réalisé consistant en une deuxième austénitisation 
(865°C-4h), suivie d’une trempe à l'eau (25°C) et d’un revenu (650°C-5h), ceci dans le but d’affiner 
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la microstructure du matériau.  
 Enfin, un revenu de détensionnement (615°C- 8h) est réalisé afin de relaxer les contraintes internes 
créées pendant l’assemblage des viroles. 
 
Au cours des traitements thermiques, l’acier de cuve subit différentes transformations métallurgiques, qui 
varient d'un endroit à l'autre de la structure selon la vitesse de refroidissement observée d'après la Figure  
donnant le diagramme de Transformation en Refroidissement Continu (TRC) des aciers de cuve [Raoul 
1999]. Les domaines de transformation des différentes phases (martensite, bainite et ferrite perlitique) sont 
représentés, en fonction de la température et du temps, pour des refroidissements à vitesse constante. 
 
Figure 1.2 Diagramme de transformation en refroidissement continu d’un acier de cuve [Raoul 1999]. 
 
Comme la cuve est massive avec une épaisseur de plus de 20cm, le cœur et la peau de la cuve subissent 
des vitesses de refroidissement différentes. Le cœur est alors constitué d'environ 80% de bainite et 20% de 
ferrite alors que la peau est 100% bainitique. 
La microstructure obtenue après cette succession de traitements est désignée comme une bainite revenue 
par certains auteurs [Carassou 2000, Mathieu 2006] pour rappeler les traitements thermiques subis par le 
matériau. 
En fait, il existe plusieurs interprétations de la microstructure. La Figure 1.3 nous montre une 
micrographie optique de l’acier de cuve. La microstructure est parfois interprétée comme une bainite 
granulaire revenue constituée de ferrite pauvre en précipités avec des carbures regroupés en amas, c’est-à-






































































































Chapitre 1 : Recherche bibliographique 
8 
 
1.4), la microstructure est décrite soit comme de la bainite supérieure (le carbone en sursaturation précipite 
entre les lattes de ferrite sous forme de plaquettes) soit comme de la bainite inférieure (la cémentite se 
forme également à l’intérieur des lattes sous forme d’aiguilles) suivant les régions observées [Miloudi 
1997]. 
 
Figure 1.3 (a) Micrographie de la microstructure des aciers de cuve obtenue au microscope optique et (b) à un plus 




Figure 1.4 Représentation de (a) la bainite supérieure (b) la bainite inférieure. [Bhadeshia, 2000] 
 
Certaines études récentes décrivent plutôt une microstructure composée de bainite supérieure et de ferrite 
aciculaire [Haušild 2002, Novaha et al. 2003]. Mais les différences d'interprétation de la microstructure 
dépendent de la complexité de la microstructure et du lieu de prélèvement des échantillons dans l'épaisseur 
des viroles. Dans cette partie, on ne s'intéresse qu'aux deux principaux constituants : la ferrite et les 
carbures. Des inclusions de sulfure de manganese MnS se trouvent également au coeur des viroles ou en 
peau interne mais leur fraction volumique reste très faible, de l’ordre de 0,057 % [Haušild 2002,  Carassou 
2000]. Etant donné cette fraction volumique, il est raisonnable de penser que ces inclusions jouent un rôle 
négligeable dans le comportement mécanique des aciers de cuve. 
 
 La ferrite bainitique 1.1.1
La phase ferritique de l’acier de cuve se présente sous forme de paquets de lattes bainitiques. Ils sont 
souvent difficilement distingués au Microscope optique ou Electronique à Balayage (MEB). D'après les 
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études de Haušild [Haušild 2002], la taille moyenne des paquets de lattes est de 10 μm jusqu'à 25 μm et 
les paquets semblent être équiaxes. 
Les lattes individuelles présentent une longueur moyenne de 10 μm et une épaisseur de l’ordre de 1 à 2 μm. 
Ces dernières sont plus facilement observées au Microscope Electronique à Transmission (MET). Deux 
géométries différentes sont observées dans la littérature [Bhadeshia, 2000] (voir Figure 1.5) : sous forme 
de lattes allongées (a très supérieur à b et c), ou sous forme de plaquettes (c très petit comparé à a et b sur 
la Figure 1.5-b). 
 
Figure 1.5 (a) Schématisation des deux formes que peut prendre la ferrite: en latte ou en plaquette [Bhadeshia, 2000], 
(b) Latte de ferrite d’une bainite supérieure idéalisée en parallélépipède. 
 
La bainite supérieure est presque toujours observée sous forme de latte, alors que la bainite inférieure peut 
être trouvée selon les deux formes [Bhadeshia et al. 1990, 2000, Ohmori 1991, 2002]. Pour une bainite 
supérieure, la direction d’allongement (direction a sur la Figure 1.5-b) correspond à une direction dense du 
cristal de fer (α) <111>α. Le plan d’habitat de la ferrite  est majoritairement observé comme étant un plan 
dense {110} α [Bhadeshia 2000].  
En plus, le Tableau 1.3 résumé par D.G. Rodriguez [Rodriguez 2011] montre qu’il y a une différence 
marquée sur les désorientations des lattes au sein d’un même paquet (<15º) et celles entre paquets 
différents (~ 50-60º). 
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Tableau 1.3 Mesures de désorientation des lattes de bainite dans un même paquet cristallographique et dans des 
paquets différents pour l’acier 16MND5 des viroles de cuve REP. 
Observation Étude Type de bainite Estimation 
Désorientation 
des lattes dans un 
paquet 
 
[Bouyne 1999] Supérieure < 8º 
[Gourgues et al. 2000] 
Inférieure < 7º 
Supérieure < 17º 
[Haušild 2002] Supérieure < 17º 
[Diawara 2007] Inférieure <0.8º 
[Robertson et al. 2007] Supérieure <5º 
Désorientation 
des lattes entre 
paquets différents 
 
[Bouyne 1999] Supérieure 50º - 60º (pic à 55º et 60º) 
[Gourgues et al. 2000] 
Inférieure 50º - 60º (pic à 60º) 
Supérieure 47º - 60º (pics à 55º et 60º) 
[Haušild 2002] Supérieure 48º - 60º (pics à 50º, 55º et 58º) 
[Diawara 2007] Inférieure 50º - 60º 
 
 Les carbures 1.1.2
Les carbures dans les aciers de cuve sont essentiellement composés de cémentite [Carassou 2000] et sont 
le deuxième constituant principal de la microstructure. La composition des carbures est FexC, x variant 
entre 2 et 3 [Mathieu 2006]. Des mesures par microanalyse X ont montré que la cémentite contient aussi 
du manganèse, du chrome et du molybdène [Martin 1990]. 
 
Figure 1.6 Carbures observés au MEB dans l’acier de cuve, ① sur les anciens joints de grain austénitiques et ② dans 
la ferrite, [Carassou 2000]. 
 
La répartition de carbures dans l’acier de cuve est très hétérogène. Les carbures repartis aux anciens joints 
austénitiques (① dans la Figure 1.6) sont de formes allongées, d’une épaisseur de l’ordre de 0,2 μm et de 
longueur pouvant atteindre entre 1 et 2 μm. Entres les paquets de lattes de ferrite, il existe aussi des 
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carbures (② dans la Figure 1.6) de forme sphéroïdales ou en aiguille. On les trouve soit en amas de taille 
environ 3 à 4 μm, soit isolés et de taille moyenne environ 0,1 μm. 
Une densité moyenne de 3.1019 m-3 est estimée par [Queyreau 2008] dans les lattes de ferrite à travers trois 
clichés élaborés au MEB [Monnet 2006]. C'est cette valeur de densité moyenne qui est utilisée par 
[Naamane 2008] pour déterminer le durcissement induit par les carbures au moyen de simulations en 
Dynamique des Dislocations (DD). 
Pour conclure, la Figure 1.7 ci-dessous présente une synthèse de la microstructure de l’acier de cuve : 
 
Figure 1.7  Représentation synthétique des dimensions caractéristiques de la microstructure [Mathieu 2006] 
 
1.2 Les régimes du comportement mécanique de l'acier de cuve 
 
D’après de nombreuses études expérimentales réalisées à l’échelle macroscopique sur le comportement 
mécanique de l’acier de cuve (Renevey 1997, Carassou 2000, Tanguy 2001, Haušild 2002, Mathieu 2006, 
Libert 2007), on observe comme dans la plupart des métaux cubique centré (CC), deux principaux régimes 
de comportement mécanique qui dépendent de la température (et dans une moindre mesure de la vitesse 
de déformation) : le régime athermique (à haute température) et le régime de déformation thermiquement 
activé (à basse température).  
Pour le fer non irradié, la température de transition entre les deux régimes est d'environ 300K avec une 
vitesse de déformation typique de 10-4 s-1 (Mathieu 2006, Libert 2007).  
On vérifie facilement que dans le régime thermiquement activé, la contrainte de déformation augmente 
beaucoup en diminuant la température, ce qui est illustré sur la Figure 1.8 ci-dessous : 




Figure 1.8 Courbes de traction conventionnelle d'un acier de cuve déformé à des températures inférieures à la 
température ambiante avec une vitesse de déformation 5.10-4 s-1 [Libert 2007]. 
 
Dans le régime athermique, le mode de ruine du matériau est ductile à cupules, alors que dans le régime 
basse-température et en présence d'une forte triaxialité, le matériau peut se rompre de manière fragile par 
clivage. 
Cette différence de comportement et de résistance du matériau à la fissuration en fonction de la 
température se traduit par une évolution caractéristique de la ténacité du matériau (Figure 1.9). Sur cette 
même figure, on constate également que l’irradiation du matériau conduit à un décalage vers les hautes 
températures de la zone de transition ductile – fragile. Ce décalage, ou fragilisation par l’irradiation, est 
pour une bonne partie lié au durcissement du matériau sous irradiation, lui-même provoqué par 
l’apparition dans la microstructure du matériau de défauts microscopiques qui se comportent comme 
autant d’obstacles au mouvement des dislocations.  
 
Figure 1.9 Evolution en fonction de la température de la ténacité d’un acier de cuve à l’état vierge et irradié : Point 
rond présente la donnée avant l’irradiation et le triangle est la donnée après l’irradiation[Mc Cabe et al. 1998]. 
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1.3 Comportement mécanique des monocristaux de fer 
 
Etant donné que l’origine du durcissement du matériau par irradiation se joue à l’échelle de la 
microstructure de dislocations, il est sensé de recourir à une modélisation multi-échelles pour prédire le 
comportement plastique et l’endommagement des aciers de cuve à l’échelle macroscopique. Toutefois, la 
complexité du matériau évoquée dans la partie 1.1 de ce chapitre ne peut malheureusement pas être 
pleinement prise en compte dans ce type de démarche et de nombreuses hypothèses simplificatrices 
doivent être faites (et validées) à chaque échelle de la modélisation. 
Notre étude se concentre sur l’échelle microscopique, siège de l’interaction entre dislocations et défauts 
d’irradiation. A cette échelle, l’essentiel des travaux tant numériques qu’expérimentaux accessibles dans 
la littérature porte sur des monocristaux de fer pur et nous réaliserons donc nos simulations sur ce type de 
matériau modèle à défaut de pouvoir simuler et se comparer à des résultats sur un matériau industriel. 
C’est pourquoi dans cette partie nous nous intéressons plus particulièrement aux propriétés du monocristal 
de fer. Ce métal présente une structure Cubique Centrée (en anglais : Body Centred Cubic, BCC). Dans 
cette structure, les atomes sont situés aux 8 sommets d'un cube et au centre du cube comme représenté 
dans la Figure 1.10 ci-dessous : 
 
Figure 1.10 La structure cristalline Cubique Centrée 
 
En général, les vecteurs de Burgers des dislocations dans les matériaux CC sont de type ½ <111> dans la 
direction dense <111>. Hull et al. [Hull et al. 2001] ont indiqué qu’un autre type de vecteurs de Burgers 
<100> a aussi pu être observé dans des réseaux de dislocations. Il n’est cependant pas encore clairement 
établi si ces dernières dislocations appartiennent à un système de glissement contribuant à la déformation 
plastique ou si elles résultent seulement de réactions entre dislocations de vecteur de Burgers ½<111>. 
La plasticité du fer monocristallin est fonction de certains paramètres comme les systèmes de glissement, 
la température, la vitesse de déformation, l’orientation du chargement, le glissement dévié et aussi l’état 






< 111 > 
?̅? =< 100 > 
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 Géométrie du glissement 1.3.1
La caractérisation des systèmes de glissement dans les matériaux cubiques centrés reste encore difficile, 
notamment à cause de la difficulté de réaliser des observations au Microscope Electronique à 
Transmission (MET) dans le fer.  Même si on sait bien que la direction de glissement observée est 
généralement dans une direction dense <111> de la structure CC, plusieurs plans de glissement sont 
proposés dans la littérature.  
D’après les observations des traces macroscopiques de glissement, deux théories sont généralement 
proposées : le glissement cristallographique [Bilger 1966] et le glissement non cristallographique [Vogel 
et al. 1953, Duesbery 1991, Honeycombe 1968, Šesták et al. 1971]. La première suggère que le 
glissement se produit sur des plans {110}, {112} ainsi que {123} avec la direction de cisaillement <111>. 
La dernière suggère que le glissement se produit sur des plans proches du plan de cission critique 
maximum. Mais comme on peut le constater dans la Figure 1.11 [Queyreau 2008], les projections des 
différents plans envisagés pour le glissement suivant la direction de glissement sont assez proches. 
 
Figure 1.11 Projection des plans {110}, {112} ainsi que {123} suivant l’axe [111] 
 
Suivant ce constat, les auteurs [Taoka et al. 1964, Takeuchi et al. 1967, Franciosi 1983] ont émis une 
troisième proposition que l’on utilise souvent : le glissement sur le plan {123} ou non cristallographique 
est composé des glissements sur des plans de famille {110} et puis {112}. La Figure 1.12 nous montre que 
les lignes observées peuvent être décomposées en deux orientations distinctes, qui correspondent bien aux 
traces des plans {110} et d’un plan {112}. 




Figure 1.12 Lignes de glissement macroscopiques observées après quelques pourcents de déformation suivant 
différentes orientations [Taoka et al. 1964] 
 
De plus, dans le Tableau 1.4 qui reproduit une synthèse faite par [Naamane 2008] des différents résultats 
expérimentaux de la littérature sur matériaux BCC, on peut constater que le plan {110} est cité dans toutes 
les observations tandis que le plan {112} est cité en deuxième lieu uniquement pour quelques matériaux 
de cette sélection. 
Tableau 1.4 Les systèmes du glissement actifs observés à basse température pour quelques matériaux CC.
 
 
En revanche, les auteurs [Robertson et al. 2007] montrent que l’identification des plans de glissement ne 
peut pas non plus être réalisée par l’étude des traces macroscopiques de glissement, ces dernières étant 
trop sinueuses.  
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Une autre technique pour nous permettre d’accéder à ces informations est la Dynamique Moléculaire (DM) 
qui permet de suivre la trajectoire d'un ensemble d'atomes dans le cadre de la mécanique               
Newtonienne classique. On peut ainsi considérer la DM comme une expérience virtuelle donnant accès à 
des phénomènes à l’échelle atomique, tels que l’évolution des déplacements collectifs (étude des plans de 
glissement et de la mobilité des dislocations par exemple) ou les interactions entre une dislocation et un 
défaut d’irradiation. 
Les études les plus récentes faites par simulations en DM [Monnet et al. 2009, Terentyev et al. 2010a, 
2012, Queyreau et al. 2011, Kuksin et al. 2013] suggèrent que les systèmes de glissement sont finalement 
plus nombreux que ceux observés expérimentalement. Dans la direction de glissement <111>, les plans de 
glissement de type {110}, {112} et {123} sont autant activés les uns que les autres dans le régime 
athermique. Par ailleurs, les plans de type {110} sont aussi des plans de glissement possibles avec un 
cisaillement élémentaire de type <100>. Une recherche plus détaillée sur les systèmes de glissement ainsi 
que leur mobilité sera présentée dans le chapitre 3 de ce manuscrit. 
 
 Dépendance en température 1.3.2
Comme évoqué précédemment, il existe deux régimes de comportement plastiques qui dépendent de la 
température et aussi de la vitesse de déformation. La Figure 1.13 [Naamane 2008] nous montre que la 
cission critique d'activation de la plasticité R0,2% dépend beaucoup de la température pour des 
monocristaux de fer. 
 
Figure 1.13 Variation de la cission critique, R0, 2% avec la température pour des monocristaux de fer déformés à une 
vitesse de l’ordre de 10-4 s-1, [Naamane 2008]. 
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D’après [Naamane 2008], la limite conventionnelle à 0,2% ne représente pas correctement la contrainte 
critique d’activation de la plasticité à basse température. Il est en effet connu que, dans ce régime de 
température, la plasticité est contrôlée par la mobilité des vis, et avant d'atteindre la limite d'élasticité vraie, 
il existe un long stade 0  de déformation contrôlé par le glissement de nombreux segments de dislocation 
coin (Figure 1.14) : 
 
Figure 1.14 Fonctionnement d’une source de Frank-Read dans le fer déformé à basse température [Naamane 2008] 
 
Par ailleurs, dans le régime athermique, il existe une très faible diminution des cissions critiques laquelle 
ne dépend que de la baisse du module de cisaillement avec la hausse de la température. Même si la 
différence des cissions critiques reste faible, la courbe de contrainte déformation à trois stades nous 
montre qu’il y a quand même une influence de la température dans ce régime : une réduction de la 
longueur du premier stade et une diminution de la contrainte du stade III. Ces deux effets doivent être 
reliés à l'activation plus facile des mécanismes de relaxation quand on augmente la température et 
notamment le glissement dévié (cross-slip en anglais). 
 
Figure 1.15 Effet de la température sur l’allure des courbes de déformation pour des cristaux orientés en glissement 
simple sur les systèmes {110} [Keh et al.1967]. 
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Dans ce travail de thèse, nous resterons dans le régime athermique et nous négligerons toute influence de 
la température sur le comportement du matériau. Par conséquent, la température n’est pas introduite 
comme un paramètre de modélisation.  
 
 Dépendance en vitesse de déformation 1.3.3
Le comportement du matériau ne dépend pas seulement de la température mais également de la vitesse de 
déformation. L’auteur [Takeuchi 1968] montre que la contrainte critique augmente quand la vitesse de 
déformation augmente à même température.  
On peut définir la sensibilité à la vitesse de déformation à l’aide de l’expression suivante: 
𝑆 = −
Δτ
𝑙𝑛 (ε̇2 ∕ ε̇1) 
 
Où 𝜀̇1 et 𝜀̇2  sont les vitesses de déformation imposées et Δ la variation de la contrainte critique résultant 
de la variation de la vitesse de déformation. 
Sur la Figure 1.16 extrait de la thèse de Naamane [Naamane 2008], on observe que la sensibilité la plus 
grande à la vitesse de déformation se situe au niveau de températures intermédiaires, ce qui est aussi 
illustré par la Figure 1.17 [Keh et al.1967]. 
 
Figure 1.16 Variation de la limite proportionnelle avec la température pour les vitesses de déformation différentes. 
[Naamane 2008] 
 




Figure 1.17 Sensibilité à la vitesse de déformation en fonction de la température [Keh et al.1967] 
 
Dans notre étude, nous allons étudier les effets de la vitesse de déformation au régime athermique à partir 
de la température de 300K où la sensibilité commence à diminuer d’après la Figure 1.17. Il faut noter que 
nos simulations de DD réalisées avec le code NUMODIS nous montrent qu’une variation de la vitesse de 
déformation n’influence pas seulement la contrainte critique mais aussi les mécanismes de réaction 
existant entre dislocations et défauts d’irradiation. 
 
 Dépendance en orientation 1.3.4
L’influence de l’orientation du chargement dans le comportement du fer ou des matériaux de structure CC 
est beaucoup étudiée dans la littérature. En général, les systèmes de glissement activés dépendent 
beaucoup de la direction de chargement. La Figure 1.18 nous montre le domaine d’activation des systèmes 
de glissements dans le triangle standard avec l’hypothèse d’égalité des cissions critiques de chaque famille 
[Franciosi 1983]. 
 
Figure 1.18 Domaines d’activation des systèmes de plans {110} et {112} dans le triangle standard [Franciosi 1983]. 
On rappelle ici qu’il y a une asymétrie dans le glissement des systèmes {112} : le maclage (le domaine A) et l’anti-
maclage (le domaine C). Dans le domaine B, le glissement des systèmes {110} est plus facile. 
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Selon le type de système activé, le niveau de la contrainte critique et aussi la forme de la courbe de 
comportement obtenu vont différer (Figure 1.19) [Spitzig et al. 1970] : 
 
Figure 1.19 (a) Portion initiale de la courbe de déformation pour trois orientations de monocristaux de fer déformés à 
différentes températures (ε = 5,6.10 −4 s −1), (b) Repérage des trois orientations dans le triangle standard 
 
Les directions de chargement dans le triangle standard sont souvent définies par deux angles (χ, 
φ) reportés sur la Figure 1.20 : χ est l’angle entre le plan de cission résolue maximale et le plan de 
référence (101), φ est l’angle entre la direction de traction et la frontière [001]-[011]. 
 
Figure 1.20 La direction de traction est repérée dans le triangle standard par les angles (χ, φ) [Kumagai et al. 1990] 
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Les deux figures suivantes montrent l’influence sur les courbes contrainte-déformation de ces deux angles 
à température T=333 K [Kumagai 1990] : 
 
Figure 1.21 Influence de l’orientation du chargement sur les courbes cission résolue – glissement en condition de 
glissement simple sur un système {110}, (a) effet de l’angle φ, (b) effet de l’angle χ [Kumagai 1990] 
 
Si on définit un rapport 𝜏/𝜏(1̅01)  entre la contrainte critique sur le plan de glissement observé et la 
contrainte critique sur le plan de référence, la Figure 1.22 nous montre la variation du rapport en fonction 
de l’angle χ pour différentes températures [Spitzig et al. 1970b]. 
 
Figure 1.22 Dépendance de la contrainte critique en orientation et en température pour un monocristal de fer 
(𝜀̇=5,6.10−4 s−1) [Spitzig et al.1970] 
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On retrouve l'asymétrie de la contrainte critique évoquée précédemment entre le plan de glissement (2̅11) 
et le plan de glissement (1̅1̅2) pour T=143K. Cette asymétrie diminue sensiblement à température plus 
élevée. En général, la contrainte critique sur les plans {110} est la plus faible d’après la majorité des 
études, et elle ne diffère de celle des plans {112} dans le sens facile que d'environ 10% contre 15 % dans 
le sens d’anti-maclage. 
Tableau 1.5 Ratios des cissions critiques des deux familles obtenus dans la littérature. [Queyreau 2008] 
 
 
 Le Glissement Dévié (GD) 1.3.5
Dans les matériaux de structure CC et surtout dans le fer, le glissement dévié (GD), qui est un mécanisme 
de changement de plan de glissement par les dislocations vis, est facile. Prenons par exemple une 
dislocation dont le vecteur de Burgers est ½[111̅] et qui glisse initialement dans un plan (011). Cette 
dislocation peut théoriquement, selon le chargement qu’elle subit, changer de plan de glissement et 
prendre un plan parmi deux plans de type {110} : (101) ou (11̅0), et trois plans de type {112} : (112), 
(1̅21) et (21̅1) [Van Der Walt 1969].  
En accord avec les calculs ab initio [Ventelon et al. 2010], les études récentes par Dynamique Moléculaire 
(DM) [Domain et al. 2005, Chaussidon et al. 2006] mettent en évidence une structure compacte du cœur 
des vis (Figure 1.23). 
 
Figure 1.23 Structure du cœur d’une dislocation vis obtenue par (a) DM utilisant le potentiel de Simonelli et al. 
[Chaussidon et al.2006] ; (b) DM utilisant le potentiel de Mendelev et al. [Domain et al.2005] et (c) ab initio 
[Domain et al.2005]. Représentation de Vitek: les colonnes d’atomes sont indiquées par des cercles et les flèches 
symbolisent le déplacement relatif des atomes. 
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Les travaux de Chaussidon et al. [Chaussidon et al. 2006] ont permis d'éclairer le rôle de la structure de 
cœur sur le glissement dévié en mettant en avant l'importance de l'orientation du plan de cission résolue 
maximale (MRSSP en anglais) sur la capacité d'une dislocation vis à changer (ou non) de plan de 
glissement. Pour une structure de cœur dégénérée, les plans de glissement moyens observés sont de type 
{112}.  
Il y a peu d’information sur les conditions d’activation du GD dans le régime thermiquement activé pour 
le fer. A haute température, certaines auteurs [Franciosi 1983, Taoka et al.1964] trouvent que celui-ci 
apparait tout au début de la déformation. Dans le régime athermique, les influences du GD sur les 
mécanismes de la forêt et d’Orowan sont étudiées par S. Queyreau [Queyreau 2008] à l’aide des 
simulations de dynamique des dislocations en prenant l'hypothèse qu’une dislocation change de plan de 
glissement si la contrainte effective dans ce plan est supérieure à celle dans le plan initial. Il montre que le 
GD peut induire un durcissement quand la déformation est petite mais donnera comme attendu un 
adoucissement à plus forte déformation. 
Pour des raisons de simplicité, le glissement dévié des dislocations vis n’a pas été pris en compte dans 
notre modèle actuel. Cette simplification est bien sûr un des points importants à améliorer dans notre 
modèle pour les études à venir. 
 
 L’état de la microstructure 1.3.6
Le comportement plastique du fer monocristallin dépend aussi de l’état de la microstructure et surtout de 
la densité de dislocations. Schäublin et Karlik ont estimé que la densité de dislocations initiale dans une 
latte de ferrite était très grande et de l’ordre de 1014 m-2 [Schäublin et al. 1988][Karlik 2002]. Cette 
importante densité de dislocations est montrée sur la  
Figure 1.24:  
 
Figure 1.24 Microstructures de dislocations observées à l’intérieur d’une latte au MET en T=300K [Karlik 
et al. 2003] 
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Dans la thèse de Queyreau [Queyreau 2008], une densité de dislocations initiale d’environ 1013 m-2 pour 
chaque système de glissement a été choisie dans ses simulations. Nous utiliserons une valeur de 1014 m-2 
comme densité initiale de dislocations pour les simulations massives présentées au chapitre 4. 
 
 Bilan sur le comportement mécanique du fer monocristallin non irradié 1.3.7
Nous avons présenté le comportement plastique des monocristaux de fer à l’état non irradié. Les 
mécanismes spécifiques de glissement cristallin ont tout d’abord été évoqués avant d’introduire la 
dépendance du comportement à la température et à la vitesse de déformation. Le glissement dévié est 
également présenté en fin de cette partie dédiée au comportement du monocristal de fer. Les mécanismes 
de durcissement ont été étudiés avec des simulations de DD par Queyreau [Queyreau 2008] dans le régime 
athermique et aussi par Nammane [Naamane 2008] dans le régime thermique. Ces auteurs ont étudié les 
durcissements associés aux carbures et aux interactions entre dislocations pendant leurs glissements. De 
plus, Queyreau a aussi étudié les effets de glissement dévié et des cavités qui sont un des défauts 
d'irradiation potentiellement responsables du durcissement du matériau. 
Dans le paragraphe suivant, nous allons justement nous consacrer aux effets des défauts d’irradiation et 
plus particulièrement à ceux des boucles de dislocation sur le comportement mécanique, ce qui est le 
principal objectif de cette thèse. 
 
1.4 Les défauts d’irradiations 
 
Les défauts induits par l’irradiation de la cuve des réacteurs nucléaires résultent des interactions entre les 
neutrons émis par les réactions nucléaires au sein du matériau combustible et les atomes du métal. Suite à 
ces réactions, des déplacements d'atomes peuvent apparaître dans l’acier en créant une paire de défauts 
ponctuels : une lacune et un auto-interstitiel (en anglais : SIA Self-Interstitial Atom). Si les atomes 
primaires sont encore assez énergétiques, ils vont continuer à se déplacer et vont avoir des collisions avec 
d’autres atomes créant ainsi une cascade de déplacements atomiques. Les défauts ponctuels ainsi créés 
peuvent évoluer par migration dans une gamme de température moyenne au cœur d’un réacteur nucléaire 
(0.2Tfusion<T<0.5Tfusion). Dans ces gammes de températures on observe des recombinaisons, des 
annihilations ou aussi des agglomérations de défauts ponctuels afin de former des défauts plans ou 
volumiques en fonction de l'influence de la température, du flux etc. [Barbu et al. 2008]. La Figure 1.25 
nous montre la formation de défauts d’irradiation à une dose de 3,75.10-1dpa. Ici le ‘dpa’ est le 
déplacement par atome (dpa) proposé par Norget, Robinson and Torrens (NRT) [Norgett et al. 1975] pour 
décrire le niveau de dommage dû à l’irradiation. 




Figure 1.25 Défauts d'irradiation observés dans le fer pur irradié à 320 K à une dose de 3,75.10-1dpa. La taille des 
défauts est d’environ 5 nm [Singh et al. 1999]. 
 
Les deux graphiques de la Figure 1.26 ci-dessous montrent que l’irradiation induit un durcissement par 
une augmentation de la limite d’élasticité et aussi une diminution de la ductilité du matériau. 
 
 
Figure 1.26 Courbes de traction conventionnelles sur fer pur aux températures 320K et 523K avec une vitesse de 
déformation de 1,3.10-3s-1 [Singh et al.1999]. 
 
A l'échelle de la plasticité cristalline, ce sont les interactions entre les dislocations et les défauts 
d'irradiation qu'il convient de modéliser pour rendre compte du durcissement d'irradiation. Selon différents 
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résultats reportés dans la littérature (Figure 1.27), les défauts d'irradiation observés dans le fer pur sont 
essentiellement des cavités et des boucles de dislocation. 
 
Figure 1.27 Evolution en fonction de la dose de la densité en nombre et de la taille des défauts d’irradiation observés 
dans différents matériaux modèles et un acier de cuve [Meslin-Chiffon et al. 2010]. 
 
 Les cavités 1.4.1
Les cavités sont constituées de lacunes produites par l’irradiation [Eldrup et al. 2002, Zinkle et al. 2006, 
Stoller et al. 1997]. Après une fluence de 1019n.cm-2 à une température de 560K, Odette et al. [1997] ont 
observé que ces défauts de morphologie sphérique avaient un rayon d’environ 0.5 nm et une densité en 
nombre de quelques 1024m-3. 
Les simulations en Statique Moléculaire réalisées par Osetsky et al. [2003a] montrent que les diamètres D 
et les distances L entre obstacles ont une influence sur la contrainte nécessaire au franchissement de ces 
obstacles par une dislocation infinie (Figure 1.28). 
 
Figure 1.28 Influence de la distance entre obstacles et du diamètre des obstacles sur la cission critique à appliquer 
pour faire glisser une dislocation (Statique Moléculaire) 
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Plus récemment, le durcissement induit par des cavités a été étudié par Queyreau [Queyreau 2008] en 
dynamique des dislocations (DD). Il montre que les cavités sont responsables d’une hausse d’environ 20% 
de la contrainte d’écoulement de la ferrite à l’état irradié. Les conditions d’irradiation sont celles d’un 
réacteur expérimental belge (BR2), avec un flux de 1,4.10-7dpa*s-1. La dose atteinte est de 0,19 dpa à une 
température de 288 K, ce qui conduit à une densité totale de cavités de 2,1.1023 m-3, pour un diamètre 
moyen de l’ordre de 2 nm.  
Enfin, des simulations en Dynamique Moléculaire [Terentyev et al. 2008a] ont été réalisées pour étudier 
les effets de tailles des cavités et de la température (Figure 1.29). L’influence du potentiel empirique 
choisi pour effectuer ces simulations (P04 proposé dans [Ackland et al. 2004] pour cet article contre P97 
proposé par [Ackland et al. 1997] dans les résultats publiés par [Bacon et al. 2003, Osetsky et al 2003a]) a 
également été évaluée.  
 
Figure 1.29 Effets des diamètres des cavités et de la température sur la contrainte critique pour une dislocation coin 
avec L+D=41nm (L est la longueur de la distance entre les cavités, D est le diamètre de la cavité). 𝜏𝑐 est en unité de 
𝜇𝑏 𝐿⁄ : G est le module de cisaillement et b est le module de son vecteur de Burgers 
 
 Les boucles de dislocation 1.4.2
Zinkle et al. [Zinkle et al. 2006] montrent que la plupart des boucles de dislocation observées (80%) en 
MET (Microscopie Electronique en Transmission) dans les matériaux CC irradiés à la température de 
340K sont de nature interstitielle et situées dans les plans cristallographique {111} et avec un vecteur de 
Burgers bL = 1/2<111>. Ce type de boucle correspond est également, à cette température et en dynamique 
moléculaire, la configuration d'énergie minimale [Bacon et al. 2003]. Les simulations en Statique 
Moléculaire montrent que la forme la plus stable des boucles est la forme hexagonale avec les segments 
suivant les directions <112>. Avec le même vecteur de Burgers, il existe également environ 15% de 
boucles qui se situent dans les plans {110} [Zinkle et al. 2006]. 
[Zinkle et al. 2006, Nicol et al. 2001, Robertson et al. 1982, Horton et al. 1982] ont montré qu’il existe un 
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avec des segments dans les directions <110> ou <100>. La fraction de ce type de boucles augmente avec 
la température d’irradiation. Les calculs récents indiquent que ce dernier type de boucles est plus 
favorable à haute température [Dudarev et al. 2008]. A 520K, la plupart des boucles sont de type <100> 
alors qu'on n'en trouve moins de 1% quand la température d’irradiation est de 340K. 
Dans les métaux de structure CC et en l'absence d'impureté, toutes les boucles de dislocation sont des 
boucles parfaites qui sont mobiles suivant leur vecteur de Burgers. Pour les petites boucles contenant 
moins de 100 SIAs, le vecteur de Burgers bL peut changer de direction à l’aide de l’activation thermique à 
haute température. Cela n'est plus possible pour les grandes boucles [Osetsky et al. 2003b, Arakawa et al. 
2006]. 
La Figure 1.30 ci-dessous nous montre d'une part qu’il n'y a pas de défaut observé quand la dose 
d’irradiation est de 0.0001 dpa (la limite de résolution est environ 0.5 nm) et d'autre part que la densité de 
boucles augmente quand la dose augmente. 
 
Figure 1.30 Les défauts d’irradiation dans le fer pur pour différentes doses [Zinkle et al. 2006] 
 
Plus précisément, [Zinkle et al. 2006] ont aussi obtenu l'évolution des densités des boucles de dislocation 
et de leur taille moyenne en fonction de la dose (Figure 1.31). 
   
Figure 1.31 Densités et tailles des boucles de dislocation observées en fonction de la dose [Zinkle et al. 2006] 
 
50 nm 
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On définit les interactions entre une dislocation et une boucle de dislocation suivant deux types : 
l’interaction élastique (l’interaction à longue distance) et l’interaction de contact (l’interaction à courte 
distance) [Jumel et al. 2005]. 
Les interactions élastiques entre une dislocation et une boucle peuvent être calculées par la théorie 
élastique isotrope [Kroupa 1962, Makin 1964, Rhee et al. 1998] avant l'entrée en contact des deux défauts. 
Dès que le contact est effectif, une réaction se forme et celle-ci peut bloquer le glissement de la dislocation. 




Friedel [Friedel 1964] et à 𝐹𝑚𝑎𝑥 ≈
𝜇𝑏2
48
 par Kimura et Maddin [Kimura et al. 1969]. Ici 𝜇 est le module de 
cisaillement et b est le module de son vecteur de Burgers. 
D’après les résultats de simulations faites en DM, les interactions entre une dislocation et une boucle ne 
dépendent pas seulement du caractère coin ou vis des dislocations, mais aussi du type des boucles, de la 
taille des boucles et de la vitesse de déformation appliquée. Bien qu’il existe de nombreux cas différents, 
on peut classifier les principales réactions de la façon suivante [Bacon et al. 2009]. 
 Réaction R1 : La dislocation et la boucle restent inchangées après le passage de la 1.4.2.1
dislocation. 
L’obstacle est cisaillé par la dislocation et garde la même forme après le passage de la dislocation. Cette 
réaction est souvent observée avec les SFTs (Stacking Fault Tetahedra) et les boucles de Frank dans les 
matériaux cubiques à face centrée (Anglais : Face Centered Cubic : FCC) mais aussi dans les CC comme 
sur la Figure 1.32 entre une dislocation coin et une grande boucle de dislocation. 
 
Figure 1.32 Visualisation des interactions entre une dislocation coin et une boucle de 331-SIA dans le fer à T =100K 
et 𝜀̇=5.106 s-1. [Bacon et al. 2006] 
 
Cette réaction a aussi été observée entre une dislocation vis et une boucle de vecteur de Burgers b=<100> 
[Terentyev et al. 2009]. Les auteurs ont trouvé que la boucle n’était ni absorbée ni transformée [Figure 
1.33]. 




Figure 1.33 Visualisation des interactions entre une dislocation vis et une boucle de 128-SIA dans le fer à T =300K 
et 𝜀̇=107 s-1. [Terentyev et al. 2009] 
 
 Réaction R2 : L’obstacle est traversé et changé mais pas la dislocation. 1.4.2.2
Dans les matériaux CC, le changement d’une boucle de bL<100> en une boucle de type mixte <100>/ 
½<111> est observé après le passage d’une dislocation coin (Figure 1.34). 
 
 
Figure 1.34 Visualisation des interactions entre une dislocation coin ½[111] (1-10) et une boucle [100] dans le fer à 
T =300K. [Terentyev et al. 2008b] 
 
Terentyev et al. [2009] ont aussi trouvé une réaction similaire entre une dislocation vis et une boucle de 
type <100> : au lieu d’induire un tour d’hélice, la boucle finit par s’échapper en laissant derrière un défaut 
complexe sessile en forme de double boucle : 




Figure 1.35 Visualisation des interactions entre une dislocation vis de ½[111] (1-10) et une boucle [100] dans le fer à 
T =100K. [Terentyev et al. 2009] 
 
Enfin, Liu et al. [2008] ont montré que les grandes boucles (>127 SIA) de type ½ [1-11] peuvent interagir 
en formant un segment <100> en commun avec une dislocation vis. Celle-ci s’échappe ensuite en laissant 
derrière elle une boucle <100> (Figure 1.36). 
 
Figure 1.36 Visualisation des glissements et des transformations d’une boucle de 127-SIA avec une dislocation vis 
dans le fer à T = 100K. [Liu et al. 2008] 
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 Réaction R3 : Absorption et transport par la dislocation 1.4.2.3
Ce mécanisme est observé dans les CC entre une dislocation coin et des petites boucles de dislocation. Les 
petites boucles ayant un vecteur de Burgers bL orienté vers le plan de glissement de la dislocation vont être 
attirées par la dislocation puis vont être absorbées par elle (Figure 1.37). 
 
Figure 1.37  Visualisation du glissement et de l’absorption d’une boucle de 37-SIA par une dislocation coin dans le 
fer à T = 0K. [Bacon et al. 2006] 
 
Les grandes boucles de dislocation vont tout d’abord former un segment commun avec la dislocation et 
vont changer leur propre bL pour prendre celui de la dislocation à l’aide d’une grande contrainte appliquée 
et de l’activation thermique (Figure 1.38). 
 
Figure 1.38 Visualisation du glissement et de l’absorption d’une boucle de 331-SIA avec une dislocation coin dans le 
fer à T = 300K. [Bacon et al. 2006] 
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 Réaction R3drag : L’obstacle est trainé par la dislocation et tous les deux restent 1.4.2.4
inchangés. 
Dans les matériaux CC, ce mécanisme apparait quand une boucle a son vecteur de Burgers parallèle au 
plan de glissement de la dislocation coin et qu’il n’y a pas d’intersection entre eux (ou que la boucle n’est 
pas trop petite et trop proche du plan de glissement de la dislocation auquel cas, la boucle pourrait être 
absorbée selon le type de réaction R3 vu précédemment).  
La boucle a la possibilité de bouger parce qu’elle est sous une contrainte de compression au-dessus du 
plan de glissement de la dislocation et sous une contrainte de traction au-dessous du plan. Ce résultat a été 
justifié dans le cadre de la théorie élastique par [Makin 1964, Kubin et al. 2000]. Les simulations faites en 
DM de [Rong et al. 2005] montrent aussi que la boucle va être décrochée et laissée sur place si la 
contrainte appliquée est supérieure à une valeur critique (vitesse trop importante de la dislocation). 
 
 Réaction R4 : Absorption partielle ou entière par la dislocation en formant un tour 1.4.2.5
d’hélice. 
Cette réaction est statistiquement la plus commune entre une dislocation vis et une boucle dans les 
matériaux CC. La dislocation va absorber en partie ou intégralement la boucle afin de former un tour 
d’hélice (Figure 1.39). 
 
Figure 1.39 Visualisation des absorptions d’une boucle de 37-SIA de vecteur de Burgers b=½[1-11] avec une 
dislocation vis dans le fer (R4). [Liu et al. 2008] 
 
Les tours d’hélice sont des obstacles au glissement de la dislocation car ils ne peuvent bouger que dans la 
direction de leur vecteur de Burgers. Ils constituent un ancrage très fort car le tour est étendu le long des 
lignes de dislocations vis. 
Le désancrage de la dislocation vis se fait en laissant une boucle de même vecteur de Burgers que la 
dislocation à l’arrière de la dislocation mobile et en détruisant le tour d’hélice le long de celle-ci (Voir 
Figure 1.40) 




Figure 1.40 Visualisation des interactions entre une dislocation vis de ½[111] (1-10) et une boucle [010] dans le fer à 
T =300K. [Terentyev et al. 2009] 
 
Enfin, il est intéressant de noter que les réactions R3, R3drag et R4 sont certainement les principaux 
mécanismes intervenant dans le mécanisme de formation des bandes claires dans des matériaux irradiés. 
Les figures ci-dessous nous résument les différentes prédictions par les simulations atomiques de forces 
d’ancrage qui existent entre une dislocation coin et les différents types de boucles d’autre part [Terentyev 
et al. 2008b, Bacon et al. 2006] (Figure 1.41 à gauche). Sur la même figure on donne l’évolution en 
fonction de la température de la force d’obstacle et du type de réactions entre une dislocation vis et 
différente types de boucles [Terentyev et al. 2009, Liu et al. 2008] (Figure 1.41 à droite): 
     
Figure 1.41 Force d’ancrage obtenue en DM pour (Figure à Gauche) : une dislocation coin et les différents obstacles 
(boucles avec b=<100>, avec b=½<111> et cavités nanométriques) [Terentyev et al. 2008b, Bacon et al. 2006] ; 
(Figure à Droite) : une dislocation vis et les différents types de boucles en fonction de la température. [Terentyev et 
al. 2009, Liu et al. 2008] 
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 Les amas d’élément d’alliage 1.4.3
Dans une centrale nucléaire, après une durée de fonctionnement d’environs 40 ans, les aciers de cuve 
peuvent avoir subi une fluence de 6,5.1019 neutrons/cm², soit une dose d'environ 0,1 dpa. On constate qu’il 
existe dans l’acier de cuve irradié d’autres types de défauts d'irradiation que ceux rencontrés dans le Fer 
pur : les amas d’éléments d’alliage et les précipités sphériques. Ainsi des résultats expérimentaux 
montrent que les boucles de dislocation et les cavités (défauts matriciels) n’ont pas été observées même 
après une dose de 0,2 dpa dans l’acier de cuve [Meslin et al. 2010]. Ceci étant, il est probable qu'une 
corrélation existe entre les défauts matriciels (de trop petite taille pour être détectés par les moyens 
d'observation) et les défauts de solutés dans l’acier de cuve irradié.  
Le rayon des amas d'éléments d'alliage observés par [Odette et al 1997] dans un acier de cuve irradié à 
560K avec une fluence neutronique de 1019n cm-2 est inférieur à 1.5 nm avec une densité d'environ 1024 m-
3. Les défauts sont constitués de Cu, Mn, Ni, Si et aussi d'une grande concentration en fer (environ 85%), 
ce qui va diluer les amas [Jumel et al. 2005].  
Des études ont déjà été faites sur les interactions de ces défauts avec des dislocations. En général, ces 
défauts vont épingler les dislocations et augmenter les forces d'obstacles qu'il faut dépasser pour faire 
bouger les dislocations [Terentyev et al 2011]. Ceci étant, il n’existe pas encore de modèle qui puisse 
décrire les effets des amas d’élément d’alliage. [Meslin-Chiffon 2007] observe que les dislocations sont 
« décorées » par ces amas. 
 
 Les précipités de Cuivre 1.4.4
Ces défauts sont des regroupements d’atomes de cuivre. Ils ont un rayon moyen de 1.5 nm et une densité 
de 1024m-3 dans les conditions d’irradiation suivantes : température de 560K et fluence neutronique 1019n 
cm-2 [Odette et al 1997]. Au sein des défauts, il existe d'autres éléments d'alliage comme Mn, Ni, Si et 
aussi Fe mais le travail de Buswell et al. [Buswell et al. 1995] montre que les précipités sont pratiquement 
purs. La Figure 1.42 ci-dessous nous donne un aperçu de la morphologie de ces défauts dans l’acier par 
sonde atomique [Pareige 1994] :  




Figure 1.42 (a) Concentration en Fer et Cuivre dans un précipité de cuivre (b) Les amas de Cu observés dans le Fe-
0.1%Cu irradié à la température 560K par sonde atomique [Pareige 1994]  
 
On peut imaginer que pour le type de défaut analysé sur la Figure 1.42 est fait d’une zone de cœur 
d’environ 1 nm avec une densité de 80% de cuivre et 20% de fer. Harry et Bacon [Harry et al 2002] 
trouvent par simulations en DM qu’une transition de structure CC vers FCC s’opère pour ces précipités. 
Ils ont aussi trouvé que plus la taille du précipité est grande, plus la portion du précipité transformée en 
FCC est grande.  
 
 Bilan sur les défauts d'irradiation 1.4.5
Nous avons vu dans les parties précédentes que de nombreux défauts d’irradiation pouvaient être créés : 
cavités, boucles de dislocation, amas d’éléments d’alliage, précipités. Pour détecter chaque type de défaut 
et mesurer leur densité et/ou leur taille, une technique expérimentale spécifique doit être choisie : d’après 
l’article [Lambrecht et al. 2010], la technique ‘PAS’ (Positron Annihilation Spectroscopy) ne détecte que 
les cavités de petite taille tandis que l’‘APT’ (Atom-Probe Tomography) et le ‘SANS’ (Small Angle 
Neutron Scattering) détectent plutôt les précipités.  Les mesures obtenues avec ces deux dernières 
techniques sur différents matériaux modèles retenus dans le projet PERFECT [Lambrecht et al. 2010] sont 
par ailleurs très proches (Figure 1.43a), ce qui confère un haut niveau de confiance dans ces résultats de 
mesure. Enfin, les observations en ‘TEM’ (Transmission Electron Microscope) permettent principalement 
de détecter les boucles de dislocation qui ont une taille supérieure à 2 nm. 
Selon le type de matériau irradié, la température et la fluence, la nature, les tailles et les densités des 
défauts sont différentes tout comme les niveaux de contraintes à dépasser pour franchir ces obstacles. La 
Figure 1.43 nous montre comment évoluent ces quantités pour différents matériaux modèles.  




Figure 1.43 (a) Les tailles et les densités des défauts d'irradiation dans les différents matériaux irradiés jusqu’à 0.1 
dpa à la température 573K  (b) Estimation des forces d'obstacle et de leur contribution au durcissement d'irradiation 





Les observations expérimentales ont mis en évidence certains effets des défauts d’irradiation sur le 
comportement mécanique du matériau comme le durcissement. Alors qu’il existe plusieurs types de 
défauts dans les matériaux après irradiation, nous avons choisi pour notre étude de nous concentrer sur les 
effets des boucles de dislocation dans le fer pur uniquement. L’étude de ces interactions est un cas modèle 
et bien documenté par les simulations atomiques. Par ailleurs, pour simplifier encore la problématique, 
toutes nos simulations concerneront le domaine athermique pour lequel notre analyse de la littérature nous 
conduit à considérer que la température avait peu d’effet sur le comportement. 
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Dans ce chapitre, nous présenterons l’outil au centre de notre étude, à savoir la Dynamique des 
Dislocations (DD). Nous replacerons tout d’abord cet outil dans le contexte de simulation multi-échelles 
des matériaux irradiés, en montrant en quoi il peut bénéficier des apports de la Dynamique Moléculaire et 
en quoi il peut fournir des éléments pertinents à l’échelle de la plasticité cristalline.  
Nous présenterons ensuite les principes et les aspects techniques qui régissent les simulations de DD en 
nous concentrant sur le fonctionnement du code de calcul NUMODIS utilisé au cours de cette thèse. Nous 
aborderons la méthode de discrétisation, les règles de calcul des forces sur les nœuds, la loi de mobilité 
utilisée, le traitement des collisions et des jonctions, les conditions aux limites et les modes de pilotage en 
contrainte ou en déformation.  
Une partie sera ensuite consacrée à la prise en compte explicite des boucles d’irradiation dans NUMODIS. 
Enfin, nous présenterons les résultats de simulations élémentaires qui, en les confrontant aux résultats 
classiques de Foreman [Foreman 1967], nous servent à identifier deux paramètres matériau et à calibrer 
notre code. 
 
2.1 Place de la Dynamique des Dislocations dans une approche multi-échelles 
 
Dans une étude multi-échelles de la plasticité des matériaux cristallins (voir la Figure 2.1), la Dynamique 
des Dislocations est un outil permettant de faire le lien entre l’échelle atomique traitant des propriétés 
élémentaires des dislocations et l’échelle du comportement d’un agrégat cristallin.  
Les simulations par Dynamique Moléculaire (DM) permettent la compréhension des mécanismes de 
déformation élémentaires des matériaux en suivant, dans le temps, le comportement de tous les atomes 
constituants le volume étudié. Elles s’appuient pour cela sur des potentiels, très souvent empiriques, qui 
définissent les forces interatomiques. De nombreuses études sont reportées dans la littérature sur des 
propriétés élémentaires des dislocations comme leurs structures de cœur [Chaussidon et al. 2006, Domain 
et al. 2005], leurs mobilités dans les différents plans de glissement [Terentyev et al. 2007, 2010, Monnet 
et al. 2009, Queyreau et al. 2011], les réactions entre deux dislocations ou avec d’autres défauts cristallins 
[Bacon et al. 2006, Terentyev et al. 2008a, 2008b] ou des impuretés [Harry et al. 2002a, 2002b]. Elles 
donnent ainsi accès à des informations qui peuvent être directement utilisables comme paramètres 
d’entrée pour des modèles à l’échelle supérieure comme la mobilité des dislocations, mais aussi des 
informations indirectes comme les mécanismes et les forces d’interactions entre dislocations et obstacles. 
Ces informations indirectes sont particulièrement intéressantes pour valider des simulations réalisées avec 
la DD comme nous le présenterons dans les chapitres 3 et 4.  




Figure 2.1 Etudes du comportement plastique d’un polycristal à différentes échelles. [Saai 2008] 
 
Les simulations à l’échelle atomique comme la Dynamique Moléculaire (DM) sont toutefois limitées à de 
petits éléments de volume, de l’ordre de 103 nm3 [D.J. Bacon et al. 2006] [Terentyev et al. 2008a], et à un 
intervalle de temps physique de l’ordre de quelques nanosecondes. Elles ne peuvent donc pas servir à 
calculer le comportement mécanique d’un agrégat cristallin représentatif de la plupart des matériaux 
étudiés dont le volume est de l’ordre du mm3 et avec des temps de sollicitation typiquement de l’ordre de 
la seconde. Cette tâche est plus naturellement dédiée à l’échelle continue et plus particulièrement à la 
plasticité cristalline [Monnet et al. 2013].  
Entre ces deux échelles séparées de plusieurs décades, tant en espace qu’en temps, on utilise généralement 
les simulations de DD qui sont précisément dédiées aux études du comportement plastique depuis une 
modélisation des interactions et des mouvements d’une population réaliste de dislocations dans un volume 
de l’ordre de 103 µm3 [Kubin 2013] 
    
2.2 Principes généraux de la Dynamique des Dislocations 
 
 Historique 2.2.1
Dans les années 60, Foreman [Foreman et al. 1966, Foreman 1967] a développé les premiers codes de 
dynamique des dislocations en 2 dimensions (2D) permettant de suivre le mouvement d’une dislocation 
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dans son plan de glissement. Ces codes ont été utilisés pour évaluer les contraintes critiques de 
franchissement d’obstacles ponctuels et pour calculer la contrainte d’activation d’une source de Frank-
Read. D’autres auteurs ont, plus tard, développé des codes permettant d’étudier les interactions entre 
plusieurs dislocations rectilignes infinies en 2D en se plaçant perpendiculairement à leur plan de 
glissement [Lépinoux et al. 1987, Ghoniem et al. 1988].  
Reconnaissant, au début des années 1990, la nécessité de traiter certains mécanismes dans leur complexité 
tri-dimensionnels, les premiers codes de dynamique des dislocations en 3D ont ensuite été développés 
[Canova et al. 1991, Kubin et al. 1992]. Ces codes permettaient ainsi de prendre en compte sans 
hypothèses simplificatrices fortes les mécanismes de multiplication des dislocations, de glissement dévié, 
de montée ou la formation de jonctions. Cette technique a connu depuis un essor important [Devincre 
1996, Hirth et al. 1996, Fivel et al. 1997,  Ghoniem et al. 1997, Schwartz 1997, Zbib et al. 2000, Devincre 
et al. 2001, Weygand 2003, Bulatov et al. 2004] et a permis de traiter de nombreux problèmes physiques : 
le comportement plastique dans une latte de fer [Chaussidon et al. 2010]; le chargement en fatigue [Shin 
et al. 2005]; la formation de bandes claires [Nogaret et al. 2008]; le durcissement par la forêt, par les 
précipités ou par les défauts cristallins [Devincre 1994, Mohles 2001, Madec et al. 2002, Arsenlis et al. 
2002, Monnet 2006, Queyreau 2008, Naamane 2008], etc.     
 
Les codes de DD peuvent globalement être regroupés en deux catégories (Figure 2.2) selon la façon dont 
sont discrétisées les dislocations : les codes à base de segments [par exemple microMégas (LEM, CNRS-
ONERA) ou Tridis (SIMaP, Grenoble INP)] et les codes nodaux [par exemple NUMODIS (CEA, INPG, 
Université de Paris XII) ou Paradis (LLNL, USA)]. 
          
Figure 2.2 Discrétisation d’une dislocation dans les codes à base de segments (a) et les codes nodaux (b)  
 
Les codes à base de segment discrétisent les dislocations avec un nombre fini de directions de segments 
(correspondant aux directions vis, coin ou mixtes) et occupant des positions discrètes sur un réseau de 
simulation homothétique du vrai réseau cristallin. Les codes nodaux reposent sur une discrétisation des 
dislocations par des nœuds connectés par des segments, sans restriction particulière sur le caractère de ces 
segments ou sur la position des nœuds aux extrémités des segments. 
Dans ce travail, nous avons utilisé le code nodal de DD appelé NUMODIS qui est développé par le CEA 
Saclay et des partenaires universitaires en France (INPG, Université de Paris XII et INRIA Bordeaux). 
(a) Base de segments (b) Base de nœuds                                               




 Algorithme général  2.2.2
Indépendamment de la discrétisation utilisée, un calcul de DD repose sur le suivi au cours du temps d’un 
ensemble de dislocations interagissant élastiquement. On distingue à chaque pas de temps quatre étapes 
principales : 
1) Discrétisation des dislocations par des segments ou par des nœuds. 
2) Calcul des forces sur chaque segment ou chaque nœud.  
3) Calcul des vitesses depuis une loi de mobilité et des déplacements de chaque segment ou de chaque 
nœud à partir des forces calculées en 2). 
4) Gestion des déplacements et des collisions des dislocations avec différents obstacles : dislocations 
elles-mêmes ou microstructure (précipités, joints de grains…). 
 
 Discrétisation des lignes de dislocations 2.2.2.1
Le code NUMODIS repose sur une discrétisation des dislocations par nœuds reliés par des segments droits 
comme indiqué schématiquement sur la Figure 2.2-b. Sur cette figure, la ligne brisée bleue est utilisée par 
NUMODIS pour représenter la dislocation pointillée noire. Plus les nœuds sont nombreux et rapprochés, 
plus la discrétisation se rapproche de la courbe d’une dislocation continue. En revanche, cette 
augmentation du nombre de nœuds se traduit numériquement par une augmentation des temps de calcul. 
Ce compromis est géré dans NUMODIS par deux paramètres de discrétisation: ‘lmin’ qui détermine la 
distance minimale entre deux nœuds voisins et ‘lmax’ qui fixe la distance maximale entre deux nœuds.  
                                
Figure 2.3 Définition et présentation des dislocations dans NUMODIS 
 
Dans NUMODIS est attribué à chaque segment de dislocation un sens de parcours, un vecteur de Burgers 
?̅? ainsi qu’un plan de glissement ?̅?. Ce dernier contient à la fois 𝜉̅, le vecteur unitaire tangent au segment 
ainsi que le vecteur de Burgers.  
On distingue également deux types de nœuds  comme présenté sur la Figure 2.3: les nœuds physiques (en 
rouge), qui se trouvent à l’intersection de deux ou plusieurs segments ne partageant pas les mêmes 
vecteurs de Burgers et plan de glissement, et les nœuds topologiques, qui servent avant tout à discrétiser 
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 Calcul des forces sur les dislocations 2.2.2.2
Le calcul des forces s’exerçant sur les dislocations se fait souvent dans le cadre de l’hypothèse de 
l’élasticité isotrope linéaire. La force sur un segment est alors une somme de plusieurs contributions de 
contraintes distinctes : Une partie est due au champ de contrainte appliquée macroscopiquement ?̿?𝑎𝑝𝑝 et 
une autre partie est due au champ de contrainte produit par tous les segments présents dans l’élément 
simulé  ?̿?𝑖𝑛𝑡. La force s’exerçant sur un élément dl d’une dislocation est la force de Peach et Koehler qui 
s’écrit : 
𝑓̅𝑃𝐾(𝑙) = {[(?̿?𝑎𝑝𝑝 + ?̿?𝑖𝑛𝑡)?̅?]⋀𝜉?̅?} (1) 
 
Avec 𝜉?̅? le vecteur unitaire tangent à l’élément dl, ?̅? le vecteur de Burgers, ?̿?
𝑎𝑝𝑝 la contrainte extérieure 
appliquée et ?̿?𝑖𝑛𝑡 la contrainte interne. 
Pour une dislocation ou une boucle de dislocation, la contrainte interne en un point x peut être exprimée 
comme une intégrale sur l’ensemble des dislocations [Mura 1982]: 






avec 𝐺𝑘𝑝,𝑞 = 𝜕𝐺𝑘𝑝 𝜕𝑥𝑞⁄ . Ici, 𝐶𝑖𝑗𝑘𝑙 est le tenseur des modules élastiques du matériau, 𝜀𝑙𝑛ℎ est le symbole 
de Levi-Civita qui est un indicateur antisymétrique et 𝐺𝑘𝑝,𝑞(x̅ − x̅
′) est la fonction de Green qui peut être 










où 𝜇 est la module de cisaillement isotrope, 𝑣 est le coefficient de poisson, 𝜕𝑖 = 𝜕/𝜕𝑥𝑖 et 𝑅 = ‖x̅ − x̅
′‖. 














Ici, il faut noter que quand deux points x̅′ et x̅ sont très proches, ce qui est le cas quand on cherche à 
calculer les contraintes exercées par une dislocation sur elle-même, 𝑅  va tendre vers zéro et les 
composantes du tenseur des contraintes vont diverger. Par conséquent, la force exercée par la dislocation 
sur elle-même diverge aussi, ce qui pose des problèmes à la fois théoriques et numériques. 
Le caractère divergeant de la contrainte dans la théorie classique a suscité plusieurs formulations 
alternatives dont la plus notable est celle de Peierls-Nabarro [Nabarro 1947, 1967]. Ces modèles visent, 
dans le cadre d’une formulation élastique, à supprimer la divergence naturelle de la contrainte en étalant 
de façon heuristique la déformation plastique d’une dislocation dans un cœur de dimension finie. On parle 
alors de théorie élastique non divergente. 
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Une façon de régulariser le champ singulier des dislocations consiste à tronquer l’intégration dans 
l’équation (4) et à mettre l’intégration égale à zéro quand 𝑅 est inférieur à un rayon de cœur ‘𝑎’. Plusieurs 
modèles s’appuyant sur cette solution simple existent comme la ‘self-stress’ et ‘la tension de ligne’ décrits 
dans la littérature [L.P. Kubin 2013]. Une autre approche proposée par Cai [Cai et al. 2006] revient à 
remplacer 𝑅  par 𝑅𝑎 = √𝑅2 + 𝑎2  dans toutes les équations concernées. Ce modèle s’impose depuis 
quelques années car il est numériquement bien adapté à la DD et ne fait usage, en plus des coefficients 
élastiques, que d’un seul paramètre de rayon de cœur ‘𝑎’. 
Le champ de contrainte interne devient alors : 













La discrétisation des dislocations en segments permet de décomposer cette intégrale en une somme 
d’intégrales élémentaires, qu’il est possible de calculer analytiquement. On obtient ainsi1 : 






Cette méthode non-divergente permet de calculer analytiquement le champ de contrainte d’une dislocation 
et d’éviter la singularité dans les calculs numériques. Mais en revanche, comme indiqué par Bulatov 
[Bulatov et al. 2006], la théorie élastique, même non-divergente, ne peut pas toujours décrire la physique 
des dislocations quand la distance est inférieure à leur rayon de cœur ‘𝑎’. On peut alors ajouter une 
énergie de cœur par unité de longueur 𝐸𝑐𝑜𝑟𝑒(𝜃) qui dépend a priori de l’orientation de la ligne par rapport 
au vecteur de Burgers. Les calculs atomistiques évaluent traditionnellement cette énergie à une petite 
fraction (typiquement 10%) de l’énergie élastique totale de la dislocation e.g. [Hull et al. 2001] [Kubin 
2013]. Dans le code NUMODIS, le choix est fait de rendre cette énergie de cœur directement 
proportionnelle à l’énergie élastique par unité de longueur d’une dislocation rectiligne infinie (e.g. [Hull et 
al. 2001]) à l’aide d’un paramètre tension de cœur ‘𝛼𝑐𝑜𝑟𝑒’ :  
𝐸𝑐𝑜𝑟𝑒(𝜃) = 𝛼𝑐𝑜𝑟𝑒 ∗ 𝐸𝑒𝑙𝑎𝑠𝑡𝑖𝑞𝑢𝑒(𝜃) = 𝑎𝑐𝑜𝑟𝑒 ∗
𝜇𝑏2
4𝜋(1 − 𝑣)




Ici 𝜇 et 𝑣 sont les constantes élastiques, 𝑏 est la norme du vecteur de Burgers, 𝑅0 et 𝑟0 est le rayon externe 
et interne d’une dislocation rectiligne infinie. Cette énergie se traduit alors, à l’échelle d’un élément de 
dislocation ds, par deux forces F, exercées à ces extrémités (voir la Figure 2.4-b) [De Wit et al. 1959] 
[Dupuy et al. 2002], données par la formule suivante :  
?̅?𝑐𝑜𝑟𝑒(𝜃) = 𝐸𝑐𝑜𝑟𝑒(𝜃) ∗ ?̅? +
𝑑𝐸𝑐𝑜𝑟𝑒(𝜃)
𝑑𝜃
∗ ?̅? (8) 
                                                     
1 Le calcul des forces sur chaque nœud nécessite ici une somme sur l’ensemble des N segments, ce qui représente un 
coût total de N*N calculs élémentaires. Ce calcul est de fait l'étape la plus coûteuse en temps pour un code de DD 




qui est donc essentiellement tangentielle au vecteur ligne de la dislocation (suivant ?̅?). La résultante de ces 
deux forces sur un segment ds est donc une force normale à la dislocation (suivant ?̅?), dite de tension de 
ligne (voir la Figure 2.4-a), qui est donnée par la formule suivante (κ  est la courbure locale de la 
dislocation) : 
𝑇𝑑𝑠̅̅ ̅̅ (𝜃) = κ ∗ 𝑇(𝜃) ∗ 𝑑𝑠 ∗ ?̅? = κ ∗ (𝐸𝑐𝑜𝑟𝑒(𝜃) +
𝑑2𝐸𝑐𝑜𝑟𝑒
𝑑𝜃2
(𝜃)) ∗ 𝑑𝑠 ∗ ?̅? (9) 
 
Figure 2.4 Présentation des forces dans un segment de la dislocation [Dupuy et al. 2002] 
 
On note dans ce formalisme que la force s’exerçant sur un nœud multiple à l’intersection de plusieurs 
dislocations est donné par la somme de ces forces élémentaires :  
𝐹𝑐𝑜𝑟𝑒






On note que plus ‘𝛼𝑐𝑜𝑟𝑒’ est élevé, plus l’énergie de cœur sera élevée, et plus la tension de ligne sera forte.  
Nous discuterons ultérieurement dans ce chapitre la question du choix des paramètres ‘𝑎’  et ‘𝛼𝑐𝑜𝑟𝑒’. 
 
 Calcul des vitesses 2.2.2.3
Une fois connue les forces qui s’appliquent sur les dislocations, une loi de mobilité est utilisée pour en 
déduire les vitesses de déplacement. 
Dans notre étude, nous avons retenu des lois de mobilité aussi simples que possible pour reproduire le 
comportement du Fer à haute température. Nous avons ainsi utilisé une loi visqueuse classique qui s’écrit: 
𝑣𝑠 =
< |𝜏𝑒𝑓𝑓










Où <.> sont les crochets de McCauley (<𝑢>= 𝑢, quand 𝑢 > 0, et <𝑢>= 0 sinon), 𝜏𝑒𝑓𝑓
𝑠  la cission effective 




[(?̅?𝑃𝐾 • ?̅?) + (κ ∗ 𝑇(𝜃))] (12) 
 
Il s’agit de la somme d’une projection de la force de Peach et Koehler calculée par l’équation (1) dans la 
direction de déplacement des dislocations ?̅? et la tension de ligne par l’équation (9). 𝜏0
𝑠 une contrainte 
seuil ou de frottement sec sur le système s en dessous de laquelle on considère que tout mouvement de 
dislocation est impossible. On suppose dans la suite que cette contrainte seuil reste constante. 𝑏 est la 
norme du vecteur de Burgers de la dislocation et 𝐵𝑠  est un coefficient de viscosité dans le plan de 
glissement ‘s’. L’identification de 𝜏0
𝑠 et de 𝐵𝑠 pour les différents systèmes de glissement envisagés fait 
l’objet du chapitre suivant. 
Il faut remarquer ici que cette loi n’est pas appropriée quand la mobilité des dislocations est contrôlée par 
des mécanismes thermiquement activés, comme le mouvement des dislocations vis contrôlé à basse 
température par la formation de doubles décrochements dans les métaux cubique centrés. Une autre loi de 
mobilité adaptée à ces problématiques doit alors être appliquée [e.x. Tang et al. 1998, Naamane 2008, 
Chaussidon 2006]. 
Dans un code nodal comme NUMODIS ou Paradis (Bulatov et al. 2006), le calcul des vitesses nodales 
s’effectue sur la base d’un calcul de type éléments-finis sur des objets linéiques que sont les segments de 
dislocation.  Nous résumons ici le principe de ce calcul. 
La première étape consiste en l’introduction d’une interpolation linéaire des vitesses de déplacement, le 
long des dislocations, à partir des vitesses de déplacement des nœuds. Ainsi la vitesse d’un point arbitraire 
sur un segment 𝑑𝑙 entre deux nœuds "𝑖" et "𝑖 + 1" s’écrit  comme : 





Ici 𝑁𝑖(?̅?) est la fonction linéaire de zéro à un entre les deux nœuds. ?̅?𝑖 est la vitesse du nœud  "𝑖" et puis 
?̅?𝑖+1 est la vitesse du nœud  "𝑖 + 1".   
Ecrivons ensuite, dans le cadre d’un régime linéaire visqueux amorti, l’équilibre des forces conservatives 
motrices ?̅?𝑑𝑟𝑖𝑣𝑖𝑛𝑔(?̅?) et de la force visqueuse dissipative ?̅?𝑑𝑟𝑎𝑔(?̅?) le long de la dislocation : 
?̅?𝑑𝑟𝑖𝑣𝑖𝑛𝑔(?̅?) + ?̅?𝑑𝑟𝑎𝑔(?̅?) = 0̅ 
 
(14) 







et ?̅?𝑑𝑟𝑎𝑔(?̅?) est définie par la loi de mobilité avec un tenseur de coefficient de viscosité ?̿?(?̅?): 
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?̅?𝑑𝑟𝑎𝑔(?̅?) = −?̿?(?̅?) ∗ ?̅?𝑖(?̅?) 
 
(16) 
Nous obtenons alors en insérant l’équation (16) dans l’équation (14) : 
?̅?𝑑𝑟𝑖𝑣𝑖𝑛𝑔(?̅?) = ?̿?(?̅?) ∗ ?̅?𝑖(?̅?) (17) 
 
Ne pouvant satisfaire l’équation (14) ou (16) en tout point de la dislocation en utilisant un champ de 
vitesse donné par l’équation (13), nous nous rabattons sur une formulation faible de ce problème sous la 
forme du Principe des Puissances Virtuelles. Nous recherchons alors le champ de vitesse 𝑣𝑠̅̅ ̅(?̅?) tel que  
∮ [?̅?𝑑𝑟𝑖𝑣𝑖𝑛𝑔(?̅?) + ?̅?𝑑𝑟𝑎𝑔(?̅?)] ∙ [?̅?(?̅?) + ?̃?(?̅?)] ∗ 𝑑𝑙(?̅?)
𝑑𝑖𝑠𝑙𝑜𝑐𝑎𝑡𝑖𝑜𝑛
= 0 (18) 
Quel que soit le champ de vitesse ?̅?(?̅?) cinématiquement admissible. 
Déroulant ce calcul classique des éléments-finis, nous définissons la force nodale s’exerçant sur le nœud  i 
par : 
?̅?𝑖




ainsi que la matrice de viscosité ?̿?ij entre les nœuds i et j par : 
?̿?𝑖𝑗 ≡ ∮ 𝑁𝑖(?̅?) ∗ ?̿?(?̅?) ∗ 𝑁𝑗(?̅?) ∗ 𝑑𝑙(?̅?)
𝑑𝑖𝑠𝑙𝑜𝑐𝑎𝑡𝑖𝑜𝑛
 
dans le cas où les nœuds i et j sont reliés par un segment (0 sinon). 
L’assemblage de toutes ces matrices élémentaires conduit à un système linéaire suivant : 






dont la résolution permet de déduire les vitesses nodales. Notons au passage que la puissance dissipée par 
l’ensemble des dislocations s’écrit : 







 Gestion des collisions  2.2.2.4
Une collision peut survenir entre plusieurs dislocations mais aussi entre une dislocation et un autre 
élément de la microstructure comme un joint de grain ou un précipité. Le code détecte automatiquement si 
une collision va avoir lieu, crée un nouveau point au niveau de la collision, fixe ce point pendant le pas de 
temps et laisse le reste de la microstructure évoluer pendant le pas de temps. 
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Un des atouts de NUMODIS est qu’il permet de reproduire la formation des jonctions sans avoir à définir 
des règles locales spécifiques. Il reprend ici pour l’essentiel l’algorithme proposé par [Bulatov et al. 2006]. 
Prenons l’exemple d’un nœud connecté par quatre segments de dislocations (voir la Figure 2.5) pour 
expliquer cet algorithme. 
 
Figure 2.5 Schéma d’un nœud multiple issu de la collision de plusieurs segments de dislocation. 
 
A priori, ce nœud multiple peut évoluer de quatre façons différentes comme indiquées dans la Figure 2.6 
ci-dessous : 
 
Figure 2.6 Les quatre évolutions possibles d’un nœud multiple 
 
Dans la première possibilité,  le segment (de vecteur de Burgers) ?̅?1 et le segment ?̅?3 se connectent en un 
même point tandis que ?̅?2 et ?̅?4 se connectent en un autre point; Pour la deuxième possibilité, ce sont ?̅?1 et 
?̅?2  qui se connectent en un même point alors que ?̅?3  et ?̅?4  se connectent en un autre nœud ; Pour la 
troisième possibilité, ce sont les segments ?̅?1 et ?̅?4 qui se connectent en un même nœud et ?̅?2 et ?̅?3 qui se 
regroupent sur un autre ; Enfin, la dernière possibilité est que la configuration initiale reste inchangée.  
Partant de ces 4 possibilités et en supposant que tous les autres nœuds de la microstructure de dislocation 
restent immobiles, le code calcule par l’équation suivante l’énergie dissipée pour chaque situation et 
retient la configuration qui maximise cette dissipation. 
𝑃 = ∑ ?̅?. ?̅? (22) 
 
Ici ?̅? est la force et ?̅? la vitesse d’un nœud. A la fin du pas de calcul, NUMODIS refait le maillage pour 
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 Conditions aux limites 2.2.3
L’essentiel des simulations de DD effectuées durant cette thèse cherchaient à reproduire des résultats de 
DM publiés dans la littérature sur des monocristaux de Fer irradié. Afin de simplifier la comparaison entre 
les simulations en DM et en DD, nous avons eu recours à des conditions aux limites périodiques (CLP) 
pour nos simulations Bulatov et al. 2001]. Dans le principe, des CLP reviennent à considérer qu’une boite 
de simulation est entourée de boites identiques dans plusieurs directions de l’espace (voir une illustration 
en 2D sur la Figure 2.7 ci-dessous). Ainsi, les déplacements des nœuds sur le bord droit de la boite rouge 
centrale correspondent aux déplacements sur le bord gauche de la boite située à droite de la boite rouge. 
Comme toutes les simulations de chaque boite doivent être identiques, cela implique au final que les 
déplacements sur le bord droit de la boite rouge doivent correspondre en tout point aux déplacements sur 
son bord gauche (ou on peut considérer que un nœud au bord gauche est identique de celui au bord droit). 
Ces CLP nous permettent ainsi de réaliser à moindre coût de calcul des simulations avec une grande 
densité de dislocations et d’obstacles sans avoir à prendre en compte des effets élastiques complexes 
associés à l’existence de bords finis dans les volumes simulés. Durant notre étude et pour des raisons de 







Figure 2.7 Schématisation des Conditions aux Limites Périodiques (CLP) dans un calcul de DD: une source de 
Frank-Read est présentée dans une boite de simulation.  
 
Toujours pour faciliter la comparaison entre simulations de DD et de DM, nous avons repris dans les 
simulations présentées au chapitre suivant le même repère de coordonnées local que celui utilisé dans les 
travaux de DM. Un exemple est reporté sur la Figure 2.8 où l’on voit que l’axe X suit la direction de [111], 
l’axe Y suit la direction de [1̅1̅2] et enfin l’axe Z suit la direction de [11̅0]. 
 
Boite simulée 
a b a b a b 
a b 
a b 























Figure 2.8 Les boites de simulation utilisées en DM [Bacon et al. 2006] et en DD dans le cas de simulations d’une 
interaction entre une dislocation coin et une boucle d’irradiation : la dislocation coin se situe dans le plan (11̅0) avec 
son vecteur de burgers ½ [111] suivant l’axe x.   
 Mode de contrôle des simulations dans NUMODIS 2.2.4
Il existe deux moyens principaux pour contrôler l’évolution des simulations dans NUMODIS : soit en 
imposant une contrainte appliquée, soit en imposant une vitesse de déformation. 
Le pilotage des simulations par l’application d’une contrainte extérieure est le mode de pilotage naturel de 
la DD, puisque, comme nous venons de le voir, la vitesse de déplacement des nœuds découle des forces 
nodales, donc de la contrainte appliquée. Ce mode de pilotage permet par exemple de déterminer aisément 
les contraintes d’activation d’une source de Franck-Read. Mais, lorsque l’on simule les interactions entre 
une dislocation et des obstacles, cette méthode peut conduire à surestimer la contrainte nécessaire à 
certains mécanismes. Dans ces conditions, un pilotage en vitesse de déformation totale semble plus adapté. 
En outre, le mode naturel de pilotage des simulations de DM, auxquelles nous nous comparerons, repose 
sur l’application d’une vitesse de déformation imposée. C’est donc ce dernier mode de pilotage que nous 
avons retenu.  
Le pilotage par vitesse de déformation totale imposée repose sur le calcul de la déformation induite par le 







Ici 𝑏𝑖  sont les composantes du vecteur de Burgers ?̅?, 𝑛𝑖 sont les composantes du vecteur normal au plan 
de glissement ?̅?, 𝑑𝐴 est la surface parcourue par le segment de dislocation considéré et  Ω est le volume de 
la boite de simulation.  
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Après chaque pas de calcul 𝑑𝑡, l’écart entre la déformation totale imposée et la déformation plastique 
résultante est compensé par la déformation élastique 𝜀é̿𝑙𝑎𝑠𝑡𝑖𝑞𝑢𝑒 = 𝜀?̿?𝑚𝑝𝑜𝑠é𝑒 − 𝜀?̿?𝑙𝑎𝑠𝑡𝑖𝑞𝑢𝑒 , par un ajustement 
au pas de temps suivant de la contrainte appliquée  suivant la lois de Hooke :   
?̿? = 𝐶̿̿ ∗ 𝜀é̿𝑙𝑎𝑠𝑡𝑖𝑞𝑢𝑒 (25) 
 
 
2.3 Introduction de boucles d’irradiation dans NUMODIS 
 
Dans le chapitre bibliographique, nous avons montré qu’il existe deux types différents de boucles 
d’irradiation dans le fer : des boucles de type de ½ <111> et des boucles de type  <100>. 
Nous considérons tout d’abord des boucles interstitielles de type ½ <111>. Du fait de la symétrie cubique 
du matériau, ces boucles peuvent avoir quatre vecteurs de Burgers différents à savoir ½[111], ½[111̅], 
½[1̅11] et ½[11̅1], qui sont également les axes de glissement de ces boucles. Notons que, le vecteur de 
Burgers des deux premières variantes est contenu dans le plan de glissement de notre dislocation de 
référence.  
Les boucles sont choisies de forme hexagonale avec des côtés de type <112> [Terentyev et al. 2007], et 
sont placées dans le plan de même indice que leur vecteur de Burgers. L’orientation 𝑙 des segments de la 
boucle par rapport au vecteur de Burgers ?⃗? définit le caractère interstitiel ou lacunaire de la boucle et doit 
donc être fixé avec soin. Dans la convention FS-RH (Finish-Start Right Hand) utilisée dans NUMODIS, 
les boucles interstitielles étudiées doivent être orientées dans le sens horaire comme indiqué dans la Figure 
2.9 ci-dessous.  
 
Figure 2.9 Représentation d’une boucle interstitielle dans NUMODIS. 
 
Enfin, la taille de la boucle varie avec le nombre d’atomes interstitiels dont elle est constituée (SIAs : Self 
Interstitial Atoms). La relation entre la taille de la boucle et le nombre d’atomes est donnée par la formule 





Ici 𝑑 est la longueur du segment de la boucle, N est le nombre d’atomes, 𝑎0 est le paramètre cristallin avec 
une valeur de 2,886 Ångström [Terentyev et al. 2008a] utilisée dans nos travaux. 
?⃗⃗? 
𝒍 
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Dans le chapitre bibliographique, nous avons déjà montré que les interactions pouvaient être différentes 
selon les positions relatives entre la dislocation et la boucle. Par exemple, la Figure 2.10 ci-dessous nous 
montre les trois plans de glissement dans lesquels une dislocation coin de vecteur de Burgers ½[111] peut 
se situer : les plans (11̅0), (011̅), et (101̅). 
 
 
Figure 2.10 Présentation des positions possibles d’une dislocation coin de vecteur de Burgers ½ [111] et des quatre 
boucles de même type ½ <111>.    
 
Il existe ainsi 3*4=12 possibilités d’interactions entre une dislocation coin de Burgers ½ [111] et une 
boucle interstitielle de type ½ <111>. Du fait de la symétrie cubique du cristal, nous pouvons identifier 
quatre situations réellement indépendantes : 
Dans la première situation, que l’on l’appelle H1, le vecteur de Burgers de la boucle est identique à celui 
de la dislocation. Nous avons vu au chapitre bibliographique que cette configuration conduit au trainage 
sans contact de la boucle par la dislocation (réaction R3drag).  
H1 :  ?⃗?𝑏𝑜𝑢𝑐𝑙𝑒 ∗ ?⃗?𝑑𝑖𝑠𝑙𝑜𝑐𝑎𝑡𝑖𝑜𝑛 = 0  𝑒𝑡 ?⃗?𝑏𝑜𝑢𝑐𝑙𝑒 = ?⃗?𝑑𝑖𝑠𝑙𝑜𝑐𝑎𝑡𝑖𝑜𝑛    Trainage sans contact  
Dans la deuxième situation, le vecteur de Burgers de la boucle diffère de celui de la dislocation mais se 
situe dans le plan de glissement de la dislocation. Un trainage sans contact est également observé dans 
cette situation mais de nature différente de celui de H1, puisque la boucle se déplace vers l’extrémité de la 
boite dans la direction de son vecteur de Burgers. 
H2 :  ?⃗?𝑏𝑜𝑢𝑐𝑙𝑒 ∗ ?⃗?𝑑𝑖𝑠𝑙𝑜𝑐𝑎𝑡𝑖𝑜𝑛 = 0  𝑒𝑡 ?⃗?𝑏𝑜𝑢𝑐𝑙𝑒 ≠ ?⃗?𝑑𝑖𝑠𝑙𝑜𝑐𝑎𝑡𝑖𝑜𝑛   Trainage sans contact 
Dans les deux autres cas, il y a contact entre la dislocation et la boucle, avec formation plus ou moins 




b= ½[111] b= ½[111̅]  b= ½[11̅1] b= ½[1̅11] 
n= (11̅0) 
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H3 :  ?⃗?𝑏𝑜𝑢𝑐𝑙𝑒 ∗ ?⃗?𝑑𝑖𝑠𝑙𝑜𝑐𝑎𝑡𝑖𝑜𝑛 > 0    Jonction  
H4 : ?⃗?𝑏𝑜𝑢𝑐𝑙𝑒 ∗ ?⃗?𝑑𝑖𝑠𝑙𝑜𝑐𝑎𝑡𝑖𝑜𝑛 < 0    Jonction 
On note que, d’après les résultats présentés au chapitre précédents, la configuration H4 conduit à une 
contrainte critique de franchissement supérieure à la configuration H3.  
Le second type de boucle étudié est représenté sur la Figure 2.11 ci-dessous. Il s’agit de boucles de forme 
carrée et possédant un vecteur de Burgers de type <100> [Terentyev et al. 2008a].  
 
Figure 2.11 Boucle d’irradiation de type <100> 
 






Terentyev et ses collaborateurs [DTerentyev et al. 2008a] ont répertorié les différentes configurations 
d’interaction qu’ils ont simulées en DM entre ce type de boucle et une dislocation coin de vecteur de 
Burgers ½ <111>. Cette classification est reportée dans la Figure 2.12 ci-dessous : 
 
Figure 2.12 Classification des différentes interactions considérées entre une dislocation coin ayant un vecteur de 
Burgers ½ <111> et des boucles de type <110> pour les simulations en DM de [Terentyev et al. 2008a] 
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Pour faciliter la lecture des résultats qui vont suivre, nous avons préféré définir une nouvelle classification 
de ces interactions, représentée dans la Figure 2.13 et le Tableau 2.1 ci-dessous : 
 
Figure 2.13 Présentation d’une dislocation coin de vecteur de Burgers ½ [111] située dans trois plans de glissement 
possible et des six boucles de même type <100>.    
 
Ainsi, les configurations S0i, S+i et S-i font référence à des configurations pour lesquelles les produits 
scalaires entre le vecteur de Burgers de la boucle et la normale au plan de glissement sont respectivement 
nuls, positifs ou négatifs. L’indice i vaut zéro lorsque les côtés de la boucle sont selon les directions <100> 
et vaut 1 lorsqu’ils sont selon les directions <110>. 
A partir de ces six configurations, nous pouvons reprendre la dénomination retenue dans [Terentyev et al. 
2008a] pour signaler la position relative de la boucle par rapport au plan de glissement de la dislocation.  
L’indice ‘U’ pour Up signifie que la boucle est au-dessus du plan de glissement tandis que l’indice ‘D’ 
pour Down signifie que la boucle est en-dessous du plan de glissement.  






b=[001] b=[010] b=[100] 
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Nom  Schéma Signe de ?̅?𝐿 ∗ ?̅? 
Directions des 
segments  




?̅?𝐿 ∗ ?̅? = 0    < 100 >   C6 
S01 
 
?̅?𝐿 ∗ ?̅? = 0   < 110 >   C1 
S+0 
 
?̅?𝐿 ∗ ?̅? > 0   < 100 >   C4 
S+1 
 
?̅?𝐿 ∗ ?̅? > 0 < 110 >   C2 
S-0 
 
?̅?𝐿 ∗ ?̅? < 0   < 100 >   C5 
S-1 
 
?̅?𝐿 ∗ ?̅? < 0 < 110 >   C3 
 
Tableau 2.1 Nouvelle classification proposée pour les six configurations testées dans [Terentyev et al. 2008a]. 
 
Les images des simulations sont obtenues par le code de visualisation Paraview [Squillacote 2008] dans 
notre étude. Ci-dessous (Figure 2.14) est un exemple d’une interaction entre une dislocation coin et une 
boucle :   
 
Figure 2.14 Présentation d’une image d’interaction entre une dislocation coin de vecteur de Burgers ?⃗? = 1/2[111] et 
une boucle de vecteur de Burgers 𝑏𝐿⃗⃗ ⃗⃗ = [010] dans le Paraview 
 
Les flèches de différentes couleurs présentent les différents vecteurs de Burgers dédiés à leur propre 
segment qui est connecté par deux nœuds physiques de couleur verte (les nœuds de topologie sont en 
rouge) à ses deux extrémités. La différence de couleur entre segments est juste une manière de mieux les 

















?⃗⃗? = 𝟏/𝟐[𝟏?̅?𝟏] 
𝒃𝑳⃗⃗⃗⃗⃗ = [𝟎𝟏𝟎] 
?⃗⃗? = 𝟏/𝟐[𝟏𝟏𝟏] 
Chapitre 2 : Méthodologie 
60 
 
2.4 Identification des paramètres rayon de cœur ‘𝒂’ et tension de cœur ‘𝜶𝒄𝒐𝒓𝒆’ 
 
Comme nous l’avons présenté dans la partie de ce chapitre consacrée au calcul des forces (Section 2.2.2.2), 
deux paramètres caractéristiques du cœur des dislocations sont introduits dans nos équations : le paramètre 
de rayon de cœur ou de régularisation ‘𝑎’ qui intervient dans le modèle de champ élastique non-divergent 
des dislocations  de Cai [Cai et al.2006] et le paramètre de tension de cœur ‘𝛼𝑐𝑜𝑟𝑒’ [Hull et al. 2001]. 
Nous discutons ici le choix de ces paramètres dans le cadre de notre étude. Il faut noter que cette analyse 
est originale et qu’il est surprenant qu’aucune étude de ce type n’ait été réalisée par les utilisateurs de la 
théorie non-singulière des dislocations avant cette thèse sauf pour les matériaux FCC [Martinez et al. 
2008]. 
Notons d’emblée une similarité forte de ces deux termes heuristiques dans la mesure où ils jouent tous les 
deux sur l’énergie par unité de longueur des dislocations. Ainsi, la diminution du paramètre ‘𝑎’ comme 
l’augmentation du paramètre ‘𝛼𝑐𝑜𝑟𝑒’ conduit à une augmentation de cette énergie linéique, et donc à une 
augmentation de la rigidité des dislocations2. En jouant simultanément sur les paramètres ‘𝑎’ et ‘𝛼𝑐𝑜𝑟𝑒’, 
on vérifie par exemple que l’on peut obtenir une même mesure de la contrainte d’activation d’une source 
de Frank-Read (voir Figure 2.15) pour différents couples de valeurs (𝑎;𝛼𝑐𝑜𝑟𝑒). Si nous comparons, sur 
cette même figure, nos résultats à la formule proposée par Foreman [Foreman 1967] qui sert 
habituellement à calibrer les codes de DD, nous obtenons ainsi une première équation pour choisir un 
couple approprié de valeurs pour ‘𝑎’ et ‘𝛼𝑐𝑜𝑟𝑒’. 
 
Figure 2.15 Contrainte d’activation obtenue en variant la valeur ‘𝑎’ et ‘𝛼𝑐𝑜𝑟𝑒’: une source de Frank-Read 
initialement coin avec une longueur de 42 nm. 
 
                                                     
2 Nous n’utilisons ici volontairement pas le terme de tension de ligne qui, bien qu’apparenté à notre discussion, 
désigne une approximation particulière de la théorie classique des dislocations [De Wit et al, 1959]. 
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L’étude de l’équilibre ou de la contrainte d’activation d’une source de Frank-Read ne permet cependant 
pas d’identifier de manière unique les deux paramètres (𝑎; 𝛼𝑐𝑜𝑟𝑒). Il faut alors chercher un phénomène 
physique exacerbant la différence entre les deux paramètres. Une telle situation est offerte par l’équilibre 
des forces s’exerçant sur un nœud physique multiple. Dans le cadre d’une description nodale, la force 
résultant 𝐹?̅? sur le nœud physique est la somme des forces exercées sur ce nœud par l’intermédiaire de 
l’ensemble de ses connections. 
𝐹?̅? = ∑ 𝐹𝑖
𝑗̅̅ ̅




Dans le cas d’une énergie de cœur, cette force est en première approximation la somme de forces 
tangentes à chacune de ses connexions (Figure 2.16-a) comme l’indique l’équation (8). Au contraire, dans 
le cas d’un formalisme élastique non-divergent, cette force est la somme de forces normales à chacune de 
ses connexions (Figure 2.16-b) dans la mesure où elles dérivent individuellement de la force élastique de 
Peach-Koehler. Nous aboutissons donc, en comparaison au cas de l’approximation de la tension de ligne 
sur un élément de dislocation dl, à une situation où ces deux approches diffèrent totalement.  
 
Figure 2.16. (a) Les forces de tension de ligne (b) Les forces normales aux segments de Peach-Koehler 
 
Des simulations de DM d’équilibre de nœuds triples pourraient apporter des éléments de réponse et 
mériteraient d’être réalisées. En l’absence de données exploitables de ce type pour notre matériau, de 
façon heuristique, nos calculs d’interactions dislocation-boucle suggèrent fortement que les deux 
formalismes doivent coexister : une énergie de cœur d’origine non-élastique (via un paramètre ‘𝛼𝑐𝑜𝑟𝑒’ non 
nul)  et un formalisme non-singulier (via le paramètre ‘𝑎’). Notons au passage que, dans le livre de 
Bulatov et al. [Bulatov et al. 2006] et l’article de référence du code Paradis [Arsenlis et al. 2007], la 
coexistence de ces deux formalismes est également proposée. 
En l’absence d’élément supplémentaire, nous avons effectué des simulations d’interactions entre une 
dislocation « coin » et une boucle de type S+0U (ou C4U [Terentyev et al. 2008a]) en choisissant trois 
séries de couple (‘𝑎’=1.4 et ‘𝛼𝑐𝑜𝑟𝑒’=0.03, ‘𝑎’=2.4 et ‘𝛼𝑐𝑜𝑟𝑒’=0.1, ‘𝑎’=4 et ‘𝛼𝑐𝑜𝑟𝑒’=0.15) qui donnent, 
dans le cas de la source de Frank-Read, les mêmes contraintes critiques que le calcul de Foreman. Les 





















Figure 2.17 Courbes contrainte-déformation pour la configuration S+0U (C4U) réalisées en utilisant trois couples de 
valeurs (‘𝑎’(Å)- ‘𝛼𝑐𝑜𝑟𝑒’), 𝜏𝑐 MD présente la contrainte critique obtenue en DM [Terentyev et al. 2008a] 
 
La comparaison des trois séries de courbes (Figure 2.17) avec les résultats de DM [Terentyev et al. 2008a] 
nous conduit à retenir le couple ‘𝑎 =1.4 – 𝛼𝑐𝑜𝑟𝑒 = 0.03’, les deux autres séries de valeurs conduisant en 
effet à une surestimation des contraintes critiques par rapport aux valeurs obtenues en DM. 
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Dans ce chapitre, nous allons identifier les deux paramètres libres de la loi de mobilité visqueuse, à savoir 
les coefficients de viscosité 𝐵 et les contraintes de friction 𝜏0 pour chaque système de glissement du fer . 
Une recherche bibliographique est tout d’abord menée afin d’établir un jeu de départ ainsi qu’un domaine 
de variation physiquement admissible pour les valeurs de ces paramètres. Ensuite, une comparaison 
directe avec des simulations élémentaires en DM nous permet d’ajuster plus finement ces valeurs.  
Deux types d’interaction à courte distance entre une dislocation coin et une boucle d’irradiation sont 
simulées et présentées dans ce chapitre : le premier type concerne les interactions entre une dislocation 
coin et des boucles carrées de type <100>, tandis que le deuxième type concerne les interactions entre une 
dislocation coin et des boucles hexagonale de vecteur de burgers ½[11̅1]. 
L’identification des paramètres 𝐵 et 𝜏0 porte sur une comparaison à la fois qualitative et quantitative entre 
les résultats de simulations obtenus en DD et ceux obtenus en DM. Du point de vue qualitatif, on vérifie 
notamment que le jeu de paramètres retenu permet aux simulations de DD de reproduire les mêmes 
mécanismes que ceux observés en DM au cours des interactions entre dislocation et boucles. Du point de 
vue quantitatif, on cherche à minimiser l’écart entre les niveaux de contraintes critiques obtenus avec les 
deux codes pour décrocher une dislocation des boucles sur lesquelles elle était ancrée.  
 
3.1   La mobilité et la contrainte de seuil en littérature  
 
Dans le chapitre précédent, nous avons déjà indiqué que la loi de mobilité utilisée pour ce travail était une 
loi visqueuse linéaire à seuil, que l’on peut formuler de la manière suivante : 
𝑣𝑠 =
< |𝜏𝑒𝑓𝑓







avec 𝑣𝑠 , la vitesse de la dislocation, 𝜏𝑒𝑓𝑓
𝑠  la cission effective, 𝜏0
𝑠  la contrainte seuil ou contrainte de 
friction de réseau sur le système s,  𝑏 la norme du vecteur de Burgers, 𝐵𝑠 le coefficient de viscosité sur le 
système s. Les crochets représentent les crochets de McCauley, < 𝑢 >= 𝑢 si 𝑢 > 0, et < 𝑢 >= 0 sinon. 
Même si cette loi est utilisée classiquement dans les codes de DD [Devincre 1994, Rhee et al. 1998, 
Madec et al. 2003, Queyreau 2008], il n’existe pas encore de consensus quant au choix des valeurs des 
paramètres 𝜏0
𝑠 et 𝐵𝑠 pour le fer pur ni sur le nombre de systèmes devant être considérés comme actifs.  
Une analyse de nos premiers résultats de simulation (voir plus loin) montre ainsi que pour être en mesure 
de reproduire les mécanismes d’interactions dislocation-boucle dans le fer, il faut activer la mobilité des 
dislocations de vecteurs de Burgers ½<111> glissant dans des plans {110}, {112} et {123}, ce qui est 
assez classique, mais également activer la mobilité des dislocations de Burgers <100> glissant dans des 
plans de type {110} et {100}, ce qui l’est déjà moins.  
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Nos premiers résultats de simulation nous ont par ailleurs permis de constater que la valeur des 
coefficients 𝜏0
𝑠 et 𝐵𝑠 influait de manière significative le déroulement des réactions entre une dislocation et 
des boucles d’irradiation.  
Une première analyse bibliographique des résultats de DM disponibles pour le fer indique clairement que 
les coefficients de viscosité dépendent du potentiel interatomique utilisé pour obtenir ces calculs. Il faut 
donc, lorsqu’on souhaite comparer un résultat de DD à un résultat de DM, utiliser des coefficients de 
viscosité obtenus pour le même potentiel interatomique. Trois potentiels sont principalement utilisés dans 
la littérature. On va donc se référer à chacun de ces potentiels via la convention suivante : 
Potentiel P97: [Ackland et al. 1997] 
Potentiel P03: [Mendelev et al. 2003] 
Potentiel P04: [Ackland et al. 2004] 
Nous regroupons dans les tableaux suivants les données extraites de la littérature avec ces potentiels: 
1. Vecteur de Burgers ½ <111> et plans {110} :  
Tableau 3.1 Valeurs des coefficients de viscosité et de friction de réseau obtenues par simulation en DM ou mesurées 









P97 25 ~10 2,5 [Osetsky et al. 2003] 
P03 -- -- 5,2 [Kuksin et al. 2013] 
P03 -- ~ 0 18 [Queyreau et al. 2011] 
P04 90 ~10 7,5 
[Terentyev et al. 2008a, 
2007] 
Expérience -- -- 34 [Urabe et al. 1975] 
 
Pour les dislocations coins, les mesures expérimentales donnent des coefficients de viscosité beaucoup 
plus grands que les résultats de DM. Dans sa thèse, Rodriguez [Rodriguez 2011] considère que des 
mécanismes non pris en compte ici tels que l’influence des impuretés sont à l’origine de cette différence, 
et il a alors choisi d’utiliser la valeur expérimentale d’Urabe et Weertman. Dans la thèse de Queyreau 
[Queyreau 2008], une valeur de 10.10-5 Pa*s est choisie pour le coefficient ‘B’ et une valeur de 30MPa 
pour la contrainte de friction. On note également que la mesure du coefficient de viscosité varie pour un 
même potentiel, selon l’étude réalisée, ce qu’il est possible d’attribuer aux conditions aux limites utilisées 
ou à la taille du système considéré.  
L’analyse du Tableau 3.1 indique qu’une valeur réaliste pour le coefficient de viscosité 𝐵{110} se situe 
entre 2,5 et 30.10-5 Pa*s, tandis que la friction de réseau 𝜏0
{110} doit être de l’ordre de 10MPa. 
2. Vecteur de Burgers ½ <111> et plans {112} : 
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On reporte dans le Tableau 3.2 les valeurs des coefficients de viscosité et de friction de réseau relevés 
dans la littérature pour les dislocations coins de vecteur de Burgers ½ <111> glissant dans des plans {112}. 
Tableau 3.2 Valeurs des coefficients de viscosité et de friction de réseau obtenues par simulation en DM pour des 






La viscosité B 
(10-5 Pa*s) 
Références 
P04 640(TD) 700(AD) <15 3 [Monnet et al. 2009] 
P03 260(TD) 510(AD) ~10 9.4 [Queyreau et al. 2011] 
 
Il est important de noter qu’à basse température, le mouvement des dislocations est plus difficile dans les 
plans {112} que dans les plans {110}. En augmentant la température, cette différence devient de plus en 
plus faible, et à haute température (cas du Tableau 3.2), la mobilité est presque identique sur ces deux 
familles de plans. Il est toutefois surprenant de noter que la valeur de viscosité dans les plans {112} est 
égale à la moitié de celle des plans {110} à haute température dans l’article de [Queyreau et al. 2011].  
 
3. Vecteur de Burgers ½ <111> et plans {123} : 
Ce système est régulièrement cité comme étant actif dans différents ouvrages de référence [Jaoul 1965]. 
Nous n’avons cependant pas trouvé assez de données pour pouvoir estimer un coefficient de viscosité pour 
ce système. Dans une étude publiée en 2006 [Watanabe 2006] basée sur un potentiel plus ancien que les 
trois précédents, l’auteur avait estimé que l’énergie nécessaire pour activer le glissement dans les plans 
{123} était 1,3 fois plus élevée que pour les plans {112} et 3,5 fois plus élevée que pour les plans {110}. 
Dans une étude récente [Terentyev et al. 2014 soumise], les auteurs ont étudié la mobilité d’une 
dislocation coin dans ce plan et ont trouvé qu’elle était similaire à celle du système ½<111>{110}.   
 
4. Vecteur de Burgers <100> et plans {110} : 
On reporte dans le Tableau 3.3 les valeurs des coefficients de viscosité et de friction de réseau relevés dans 
la littérature pour les dislocations coins de vecteur de Burgers <100> glissant dans des plans {110}. 
Tableau 3.3  Valeurs des coefficients de viscosité et de friction de réseau obtenues par simulation en DM pour des 






La viscosité B 
(10-5 Pa*s) 
Références 
P03 1500 ~10 80 [Terentyev et al. 2010a, 2012] 
 
A basse température, la mobilité est beaucoup plus difficile que pour le système de référence ½ <111> 
{110}. Toutefois, cette différence se réduit en augmentant la température et, dans notre cas d’étude qui se 
situe à haute température, ces systèmes ont des mobilités relativement proches [D. Terentyev et al. 2010a, 
2012]. 
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5. Vecteur de Burgers <100> plans {100} : 
Ce système n’est pas connu, ni expérimentalement ni en DM, pour être un système glissile dans le fer. Nos 
calculs d’interaction dislocation-boucle avec des boucles de type <100> indiquent cependant que, 
considérer ce système comme étant totalement sessile, conduit à des résultats en contradiction avec la DM, 
la dislocation mobile cisaillant simplement la boucle comme indiqué dans la (Figure 3.1).  
 
                                                                                     
Figure 3.1 Phénomène de cisaillement en DD sans mobilité du système {100} 
 
L’introduction d’une mobilité, même réduite, permet inversement de reproduire dans son intégralité, 
l’interaction obtenue par dynamique moléculaire (voir Figure 3.2). En l’absence de données quantitatives 
et compte-tenu du caractère malgré tout peu glissile de ce système, nous avons fait le choix de prendre une 
viscosité de 9000.10-5Pa*s afin de reproduire au mieux les résultats de DM. Les détails de ces simulations 




Figure 3.2 Les principales étapes de la réaction entre une dislocation coin et une boucle {100}. (A) Résultats de 
simulation en DM [Terentyev et al. 2008b]  (B) Résultats de simulation en DD avec une mobilité B=9000.10-5 Pa*s 
pour les systèmes <100>{100} 
 
?⃗? = 1/2[111] 
Direction du mouvement de la dislocation 
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En guise de conclusion pour cette partie, nous présentons dans le Tableau 3.4 la liste des coefficients de 
viscosité et de friction de réseau retenus pour les différents systèmes de glissement dans NUMODIS afin 
de  reproduire qualitativement les résultats de DM utilisant le potentiel P04. Il est à noter que P03 et P04 
sont extrêmement proches du point de vue des propriétés thermodynamiques (Willaime, E. Clouet, D. 
Terentyev [Communication privée]). La principale pathologie du P03 est un coefficient d’expansion 
thermique négatif, d’où le développement de la version P04 qui corrige le problème, la mobilité des 
dislocations « coin » devant être similaire. 
Tableau 3.4 : Jeu de valeurs de mobilité et de friction de réseau déduit de l’analyse de la littérature pour le potentiel 
P04 
Burgers Plans B (10-5 Pa*s) 𝜏0 (MPa) 
½ <111> {110} ∈ [2,5; 30] 10 
½ <111> {112} ≈ 𝐵<111>{110} ≈ 𝜏0
<111>{110} 
½ <111> {123} ≈ 𝐵<111>{110} ≈ 𝜏0
<111>{110} 
<100> {110} 80 10 
<100> {100} 9000 >>10 
 
 
Les données présentées dans le Tableau 3.4 constituent le jeu de valeur initiale d’un processus 
d’identification quantitatif qui s’appuie sur la comparaison entre les valeurs de contrainte critique 
obtenues en DM et en DD pour décrocher une dislocation coin de boucles d’irradiation de type <100>.  
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3.2  Interaction entre une dislocation coin et les boucles de type <100> 
 
Dans cette partie, nous allons vous présenter les résultats de simulations élémentaires effectués avec le 
code de DD NUMODIS entre une dislocation coin et différentes boucles d’irradiation de type <100>. 
Ces simulations ont pour objectif de reproduire le plus fidèlement possible les résultats de simulations 
atomiques (DM) obtenus dans les mêmes configurations, ceci afin de valider les capacités du code de DD 
NUMODIS à représenter les interactions élémentaires physiquement fondées entre dislocations et boucles. 
Pour chaque cas de simulation, les paramètres principaux des simulations de DM (dimensions des boites 
de simulation, densité et taille des boucles, distance initiale entre dislocation et boucles, vitesse de 
déformation, conditions aux limites périodiques, …) sont repris dans les calculs de DD. Au-delà de la 
simple vérification que les mécanismes d’interaction obtenus en DD sont similaires à ceux observés en 
DM, une identification quantitative des paramètres de viscosité et de friction de réseau présentés dans le 
Tableau 3.4 est réalisée en minimisant l’écart entre les cissions critiques obtenues en DM et en DD pour 
décrocher une dislocation coin des boucles d’irradiation.  
Ce travail est décrit dans un article [Shi et al. 2014] qui a été soumis à « Journal of Nuclear Materials » et 
qui est présenté ci-dessous. 
  




























































Chapitre 3 : Identification des paramètres du modèle de DD 
86 
 
En guise de conclusion sur cette partie traitant des simulations élémentaires d’interactions entre une 
dislocation coin et des boucles d’irradiation de type <100>, on peut considérer qu’une bonne cohérence à 
la fois qualitative et quantitative est obtenue entre les résultats obtenus avec le code de DD NUMODIS et 
ceux issus de la littérature en DM. Ces résultats encourageants nous permettent d’accroitre notre confiance 
dans la modélisation de ces mécanismes au sein du code de DD.  
 
3.3 Interactions de contact avec des boucles de vecteur de burgers  ½[𝟏?̅?𝟏] 
3.3.1 Hypothèses de calcul 
Dans cette partie, nous allons présenter les résultats de simulations obtenus pour l’interaction d’une 
dislocation coin avec des boucles de vecteur de burgers ½[11̅1] en utilisant tous les paramètres que nous 
venons d’identifier dans la partie précédente et rappelés ci-dessous : 
 Tableau 3.5 : Jeu de valeurs de mobilité et de friction de réseau identifié sur des résultats de simulation en DM entre 
une dislocation coin et des boucles de vecteur de Burgers <100> 
Burgers Plans B (10-5 Pa*s) 𝜏0 (MPa) 
½ <111> {110} 8 10 
½ <111> {112} 8 10 
½ <111> {123} 8 10 
<100> {110} 80 300 
<100> {100} 9000 300 
 
D’après l’analyse des simulations de DM réalisées pour ce nouveau type d’interaction [Bacon et al. 2006, 
Terentyev et al. 2007, Terentyev et al. 2010b], nous savons que la dislocation entre en contact direct avec 
la boucle d’irradiation et que des jonctions se développent. Plusieurs facteurs peuvent influencer de 
manière significative les résultats de ces simulations.  
Tout d’abord, Bacon et al. [2006] ont montré que les boucles de petite taille (37SIAs) ne modifiaient que 
très faiblement le comportement de la dislocation incidente, contrairement à des boucles de plus grande 
taille (331SIAs). Faute de temps, nous ne réaliserons des simulations de DD qu’avec une seule taille de 
boucle jugée suffisamment importante pour influencer le comportement de la dislocation incidente mais il 
convient de garder à l’esprit cette dépendance à la taille des boucles avant de généraliser nos résultats. 
Ensuite, Terentyev et al. [2007] ont observé (Figure 3.3) lors de simulations avec des boucles contenant 
169SIAs que la sensibilité des résultats de DM à la température était plus importante que la sensibilité à la 
vitesse de déformation. 




Figure 3.3 Valeurs des contraintes mesurées en DM lors de l’interaction entre une dislocation coin et des boucles de 
type ½[11̅1], en fonction de la température et de la vitesse de déformation appliquée  [Terentyev et al. 2007]: 
(a) Valeurs de la contrainte critique 𝜏𝑐  (b) Valeurs de la contrainte de Peierls 𝜏𝑝 (c) Valeurs de la contrainte continue 
𝜏𝑗 après la jonction 
 
Nos simulations de DD sont effectuées avec une loi de mobilité choisie pour décrire le comportement à 
haute température et nous ne pourrons donc pas reproduire ce type de résultats dans l’immédiat. 
Les paramètres (Tableau 3.5) de la loi de mobilité utilisée dans nos simulations de DD ont été identifiés 
par comparaison avec des simulations de DM qui utilisaient le potentiel interatomique P04 [Ackland et al. 
2004]. Pour être cohérent dans notre démarche d’évaluation des capacités du code de DD à retranscrire les 
mécanismes physiques d’interaction entre dislocations et boucles d’irradiation, les nouvelles simulations 
de DM auxquelles nous allons nous comparer pour le cas d’interactions avec des boucles de type ½[11̅1] 
utilisent le même potentiel. Il s’agit des simulations effectuées pour T>300K [Terentyev et al. 2007]. La  
Figure 3.4 ci-dessous illustre la configuration des simulations réalisées en DM et en DD. 
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Figure 3.4 Les modèles utilisés en DM (gauche) et en DD (droite) 
 
Toutes les caractéristiques principales des simulations de DM sont reprises dans les simulations de DD : 
 Les dimensions de la boite de simulation i.e. LX=45nm, LY=41nm and LZ=20nm. 
 Les conditions aux limites périodiques dans les directions x [111] et y [-1-12]. La validation de la 
bonne implantation de ce type de conditions aux limites périodiques dans le code de calcul 
NUMODIS sera proposée un peu plus loin dans ce chapitre, à la partie 3.4. 
 La taille des segments de la boucle : 2nm. 
 La vitesse de déformation, 𝜀?̇?𝑧 = 107𝑠−1 . Dans l’article [Terentyev et al. 2007], deux autres 
vitesses de déformation ont aussi été utilisées, 106𝑠−1 et 5. 107𝑠−1, mais nous avons choisi la 
vitesse de déformation intermédiaire qui se trouve être également celle utilisée pour l’étude 
précédente des boucles <100>.  
 
3.3.2 Résultats de simulation 
Au cours de la phase préliminaire de déplacement de la dislocation, nous observons sur la Figure 3.5 que 
la boucle se rapproche du plan de glissement de la dislocation et que son segment supérieur attire la 
dislocation dans son voisinage immédiat, ce qui se caractérise par une courbure vers l’avant de la 
dislocation et par une baisse de la contrainte appliquée pour garantir une vitesse de déformation constante 





𝑏𝐿⃗⃗ ⃗⃗ = 1/2[11̅1] 
?⃗? = 1/2[111] 
𝜀1̇3:𝐷𝑖𝑟𝑒𝑐𝑡𝑖𝑜𝑛 𝑑𝑒 𝑙𝑎 𝑑é𝑓𝑜𝑟𝑚𝑎𝑡𝑖𝑜𝑛 𝑖𝑚𝑝𝑜𝑠é𝑒 
?⃗? = [111] 
?⃗⃗? = [1̅1̅2] 
?⃗? = [11̅0] 
𝑏𝐿⃗⃗ ⃗⃗ = 1/2[11̅1] 




Figure 3.5 Attraction mutuelle de la boucle de vecteur de Burgers ½[11̅1] et de la dislocation coin en début de 
simulation 
 
Dès que le segment supérieur de la boucle entre en contact avec la dislocation, une réaction spontanée se 







[11̅1] = [010] (30) 
 
Figure 3.6 Formation d’un segment avec un nouveau vecteur de Burgers lors de l’interaction dislocation coin / 
boucle de vecteur de Burgers ½[11̅1]. 
 
La Figure 3.6 nous montre que la même réaction se passe entre la dislocation et le segment de la boucle 
situé juste à côté du segment supérieur de celle-ci qui avait réagi en premier avec la dislocation. Un 
nouveau segment avec le même vecteur de Burgers [010] est donc créé sauf que cette fois-ci, ce segment 
① se situe dans un plan (100) qui est beaucoup moins mobile que le segment ② situé dans le plan (101) 
(le premier segment à avoir été formé au cours de cette réaction). Au cours de cette première phase 




Les deux segments nouvellement formés (① et ② sur la Figure 3.6) ont le même vecteur de Burgers 
[010] et sont donc sessiles dans le plan de glissement de la dislocation (11̅0). Ils restent alors bloqués 
dans la configuration de la Figure 3.6 tant que la contrainte appliquée reste faible. 
(a) Etat initial                                              
𝑏𝐿⃗⃗ ⃗⃗  = 1/2[11̅1]
?⃗? = 1/2[111]
Direction du mouvement de la dislocation 
(b) Montée de la boucle vers le plan de 
glissement de la dislocation et courbure de la 
dislocation vers la boucle 
?⃗? = [010] 
② Plan (101) 
① Plan (100) 
𝑏𝐿⃗⃗ ⃗⃗  = 1/2[11̅1]
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En augmentant la contrainte, les deux extrémités de la dislocation se courbent jusqu’à prendre un caractère 
vis, ce qui permet d’activer un glissement dans les plans {101̅}, autorisant ainsi la descente du segment ② 
avec le vecteur de Burgers [010] dans le plan (101) (voir la Figure 3.7). 
 
Figure 3.7 Descente du segment ②par cross-slip dans le plan (101). 
 
Le vecteur de Burgers initial ½[11̅1] des deux segments de gauche de la boucle (Figure 3.7) devient alors 








Dans la Figure 3.7, on peut voir que le segment ① ne bouge pas pendant cette période et qu’il reste 
toujours dans son plan initial (100). En augmentant la contrainte appliquée, la dislocation continue de se 
courber et l’extrémité gauche du segment ① descend alors dans le plan (100) jusqu’à ce que les segments 
① et ② ne soient remplacés par un nouveau segment ③ glissant dans le plan (100) avec toujours le même 
vecteur de Burgers [010], comme nous le montre la Figure 3.8 : 
 
Figure 3.8 Disparition des deux segments ① et ② et formation du nouveau segment ③ dans le plan (100). 
 
Avec l’augmentation de la contrainte appliquée et de la courbure de la dislocation, les deux extrémités du 
segment ③ bougent dans les directions communes entre le segment ③ et les segments restant de la boucle 
de vecteur de Burgers ½[11̅1] en formant de nouveaux segments de vecteur de Burgers ½[11̅1] comme la 
réaction (3) décrite précédemment (Figure 3.9). 
② Plan (101) 
① Plan (100) 
?⃗? = [010] 
?⃗? = 1/2[111]
𝑏𝐿⃗⃗ ⃗⃗  = 1/2[11̅1]
③ Plan (100) 
?⃗? = [010] 
𝑏𝐿⃗⃗ ⃗⃗  = 1/2[11̅1]
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Figure 3.9 Réaction finale entre le segment ③ et le reste de la boucle 
 
Finalement, la boucle est complètement absorbée par la dislocation en formant un double-écran (Figure 
3.9 et Figure 3.10). 
 
Figure 3.10 Vue arrière de la dislocation finale avec son double-écran après absorption de la boucle d’irradiation. 
 
La Figure 3.11 ci-dessous nous montre des images de comparaison entre les résultats de simulation en DD 
et en DM. Les niveaux de contrainte appliquée obtenus avec les deux codes sont également indiqués. 
 
                      
Figure 3.11 Comparaison des séquences d’interaction entre une dislocation coin et une boucle <1-11> obtenues par 
simulation en DM [Terentyev et al. 2007] (à gauche) et en DD (à droite). 
 
Les réactions de référence (Rref) en DD et en DM sont assez cohérentes excepté pour l’étape 5 dans la 
Figure 3.11 ci-dessus. Dans les simulations de DD, un des deux segments [010] est descendu avant l’autre 
③ Plan (100) 
?⃗? = [010] 
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parce qu’ils se situaient dans les plans ayant des mobilités très différentes (Tableau 3.5). Rappelons que 
cette différence importante de mobilité imposée entre les systèmes <100>{011} et <100>{010} est le 
résultat d’une analyse bibliographique et d’une identification quantitative sur les interactions entre une 
dislocation coin et des boucles de vecteur de Burgers <100>. 
En DM, même si cela n’apparaît pas très clairement sur la Figure 3.11, il n’est pas fait mention de cette 
différence de comportement entre les deux segments de la boucle qui se sont transformés lors du premier 
contact avec la dislocation. 
Etant donné que les valeurs des coefficients de viscosité sont imposées par l’étude précédente sur les 
boucles <100>, le seul paramètre sur lequel des modifications peuvent encore être apportées est la friction 
de réseau de ces deux systèmes, laquelle est très mal connue.  
Dans l’article [Terentyev et al. 2012], la contrainte de friction pour le système <100>{110} a été estimée à 
environ 10MPa. La Figure 3.12 ci-dessous nous montre alors les réactions obtenues dans NUMODIS en 
mettant τ0 = 10MPa pour les deux systèmes de glissement : 
 
Figure 3.12 Réactions Rs obtenues dans NUMODIS en mettant τ0 = 10𝑀𝑃𝑎 pour les systèmes de glissement 
<100>{110} et <100>{100} 
 
On observe sur la Figure 3.12 que le segment [010] dans le plan (101) est plus mobile que dans le cas de la 
simulation précédente (Figure 3.11). Ce segment absorbe la boucle de gauche à droite tandis que l’autre 
segment ayant le même vecteur de Burgers [010] mais un plan d’habitat (100) reste immobile. Cette 
réaction (appelée Rs pour la distinguer de la réaction de référence obtenue précédemment) s’éloigne de 
celle obtenue en DM. De plus, la contrainte critique nécessaire pour absorber la boucle devient très faible 
par rapport à la valeur estimée par DM. 
② Plan (101) 
?⃗? = [010] 
① Plan (100) 
?⃗? = [010] 
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Afin d’augmenter la contrainte critique d’une part et de réduire l’écart important de mobilité observé entre 
les deux segments d’autre part, nous avons donc essayé d’augmenter la valeur de τ0 dans nos simulations 
de DD. Les réactions d’une autre simulation (appelée Rb) obtenue en choisissant τ0 = 700𝑀𝑃𝑎 sont 
représentées dans la Figure 3.13 ci-dessous : 
 
Figure 3.13 Réactions Rb obtenues avec NUMODIS en mettant τ0 = 700𝑀𝑃𝑎 pour les systèmes de glissement 
<100>{110} et <100>{100} 
 
Dans cette réaction Rb, on observe que le segment [010] défini dans le plan (100) descend lentement mais 
cette fois-ci plus tôt que l’autre segment défini dans le plan (101). Quand la contrainte effective sur le 
segment dans le plan (101) devient supérieure à 700MPa, celui-ci commence à descendre et rattrape le 
premier segment (descente plus rapide). Au final, on voit qu’il y a moins d’écart de comportement entre 
ces deux segments et que les réactions Rb sont plus proches de celles observées en DM. 
Nous n’avons pas trouvé assez d’information sur la friction de réseau du système <100>{100} hormis le 
fait que cette valeur doit a priori être grande. Nous avons effectué des simulations en mettant la même 
valeur de τ0 pour les deux systèmes <100>{011} et <100>{010}, et nous avons trouvé que les réactions 
évoluaient du type Rs vers le type Rb en passant par la réaction Rref en augmentant la valeur de τ0. La 
Figure 3.14 ci-dessous nous donne les courbes de contrainte-déformation avec les différentes valeurs de τ0 
utilisées dans nos simulations. 
② Plan (101) 
?⃗? = [010] 
① Plan (100) 
?⃗? = [010] 




Figure 3.14 Les courbes contrainte-déformation avec les différentes valeurs de τ0 utilisées pour les deux systèmes 
<100>{110} et <100>{100}. 
 
En DM, la contrainte critique obtenue est égale à environs 180MPa et la contrainte continue qui subsiste 
après l’absorption de la boucle est égale à environ 60MPa, soit deux fois plus que la valeur mesurée dans 
les simulations de la partie précédente sur les boucles de type <100>. 
Nous pouvons conclure que la contrainte critique obtenue et les réactions reproduites avec NUMODIS 
s’approchent des résultats de DM quand la contrainte de friction τ0 est la plus élevée des valeurs utilisées 
dans la Figure 3.14, c’est-à-dire à partir de 600MPa.  Lorsque la contrainte τ0  est moindre mais 
néanmoins supérieure à 300MPa,  un deuxième type de réaction est obtenu et qui reste assez proche des 
résultats de DM. Par ailleurs, il est important de noter que nous n’avons trouvé aucune influence de la 
valeur de la contrainte de friction de ces systèmes sur les interactions avec les boucles de type <100>.  
Finalement nous avons retenu une valeur moyenne de  τ0=300MPa pour les deux systèmes <100>{011} et 
<100>{010} dans toutes nos simulations pour les raisons suivantes : 
1. Une valeur de τ0=600MPa apparait un peu excessive d’après [Terentyev et al. 2012]. 
2. La contrainte critique obtenue en DM passe de 180MPa pour T=300K à 120MPa pour T=600K. 
Pour le moment, les simulations réalisées en DD sont concentrées uniquement sur le régime 
athermique (entre 300K et 600K), et par conséquent, une contrainte critique moyenne de 150MPa 
nous semble être une référence raisonnable pour ce régime. 
3. Une différence de 30MPa sur la contrainte critique (soit 20%) entre DD et DM est acceptable vu 
qu’il existe déjà une différence de 30MPa (dans le même sens) sur la contrainte d’écoulement qui 
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3.4   Interaction à longue distance avec des boucles de vecteur de burgers ½[111] 
 
Après avoir identifié les paramètres de la loi de mobilité utilisée dans nos simulations de DD sur les cas 
d’interaction à courte distance entrainant un contact direct entre dislocation coin et boucle d’irradiation, 
nous cherchons dans cette partie à évaluer les capacités de notre modèle à reproduire les interactions à 
longue distance et sans contact observées en DM entre une dislocation coin et des boucles de même 
vecteur de Burgers pouvant glisser selon un axe parallèle au plan de la dislocation. 
Du fait du manque d’information détaillée pour ce type de simulations réalisées avec le potentiel P04, 
nous avons préféré utiliser comme source de comparaison les résultats plus nombreux publiés dans [Rong 
et al. 2005] et qui utilisaient le potentiel P97. Etant donné que les différences principales qui existent entre 
ces deux potentiels concernent essentiellement les caractères du cœur de la dislocation vis, nous pensons 
que l’effet du potentiel utilisé en MD sur le résultat des simulations d’interaction à longue distance 
n’impliquant pas de contact direct entre dislocation et boucle sera minime. Toutefois, il convient de noter 
qu’il existe une différence d’un facteur deux ou trois sur la valeur de mobilité entre ces deux potentiels [D. 
Terentyev et al. 2008a]. Par soucis de simplification lors de la phase de comparaison entre nos résultats de 
DD et ceux de DM, nous avons donc choisi de changer les valeurs de viscosités identifiées précédemment 
et de les remplacer par celles obtenues en DM par Rong et al.  [Rong et al. 2005]. Si le modèle est validé 
dans cette phase de comparaison, alors nous pourrons raisonnablement prédire dans un second temps quel 
seraient les résultats que l’on peut attendre de simulations de DM utilisant le potentiel P04. 
Dans les simulations faites en DM par Rong [Rong et al. 2005], les auteurs ont observé que les boucles 
d’irradiation ont une influence sur la mobilité de la dislocation. Des conditions aux limites périodiques 
selon les directions x [111] et y [112̅] (Figure 3.15) ont été utilisées en DM.  
 
 
Figure 3.15 Modélisation de l’interaction d’une dislocation coin et d’une boucle [111] en DM, d’après [Rong et al. 
2005]. 
 
Le plan de glissement de la dislocation coin est z (1̅10), son vecteur de Burgers b est suivant la direction 
[111]. Les boucles de dislocation se situent devant la dislocation et au-dessous du plan de glissement à une 
distance H (la distance entre le centre de la boucle et le plan). Dans la direction y, les boucles sont 
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séparées par une distance LD. La longueur du chaque segment de la boucle prismatique est d qui dépend du 
nombre de SIAs.  
On a donc reproduit la même boite de simulation en DD (Figure 3.16), les axes du repère et les 
dimensions de la boite étant identiques à ceux des simulations en DM.  
                 
Figure 3.16 Modélisation de l’interaction d’une dislocation coin et d’une boucle [111] en DD 
 
Les mêmes conditions de périodicité sont appliquées dans la direction de la dislocation, à savoir y [112̅]  
et dans la direction du mouvement de la dislocation x [111]. Dans la direction z [1̅10], une condition de 
milieu infini est utilisée.  
Vu la ‘grande’ taille de la boucle par rapport à la boite de simulation élémentaire, on commence par 
vérifier s’il y a une différence lorsqu’on fait varier le nombre de boucles en répliquant la boite élémentaire 
selon l’axe y (voir la Figure 3.17). Ce faisant, on vérifie que les conditions aux limites périodiques dans 
cette direction sont convenablement prises en compte. 
      
Figure 3.17 Boites de simulation avec différents nombres des boucles 
 
On conserve une même densité de boucles dans les boites de simulation (ce qui revient à augmenter la 
taille de la boite de simulation selon y lorsqu’on ajoute des boucles), puis on mesure la vitesse de la 
dislocation dans les différentes simulations en appliquant une contrainte de 50MPa. 
Sur la Figure 3.18, on constate tout d’abord que la présence d’une boucle d’irradiation fait chuter la 
vitesse de la dislocation par rapport au cas de simulation d’une dislocation seule, ce qui illustre l’influence 
?⃗? = [111] 






?⃗? = 1/2[111] ?⃗? = 1/2[111] 
LD 
H 
?⃗? = 1/2[111] 
?⃗? = [111] 






?⃗? = 1/2[111] 
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des boucles d’irradiation sur la mobilité de la dislocation. Ensuite, on peut constater, toujours sur cette 
figure, qu’il existe une légère sensibilité au nombre de boucles présentes dans la boite de simulation quand 
ce nombre est faible, en l’occurrence une variation d’environ 10% sur la vitesse de la dislocation, ce que 
l’on peut attribuer à une périodicité imparfaite lorsque le nombre de boucles dans la boite reste faible. Au-
delà de 7 boucles, on constate que la vitesse de la dislocation devient insensible au nombre de boucles 
présentes dans la boite de simulation et semble converger vers le cas d’une seule boucle par boite de 
simulation. On peut donc considérer que la condition de périodicité est correctement prise en compte dans 
la direction de la longueur de dislocation, y. 
 
Figure 3.18 Evolution de la vitesse moyenne de la dislocation soumise à une contrainte de 50MPa en fonction du 
nombre de boucles présentes dans la boite de simulation, tout en conservant une même densité de boucles. 
 
Pour vérifier ensuite que la condition de périodicité est bien programmée selon la direction x, nous avons 
appliqué la condition de périodicité uniquement dans la direction de la longueur de la dislocation, à savoir 
y [11-2], puis, nous avons imposé une condition de milieu infini selon x et avons ajouté manuellement 
dans cette direction les deux images les plus proches de la configuration initiale, c’est-à-dire une 
dislocation devant et une autre derrière avec le même nombre de boucles associées. Les figures ci-dessous 




























Nombre de boucles dans la simulation 
DD_37SIAS
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Figure 3.19 Les différentes conceptions de boites pour évaluer l’influence des conditions aux limites périodiques 
selon la direction x 
 
On reporte sur la Figure 3.20 ci-dessous l’évolution de la vitesse de la dislocation du milieu dans la 
simulation de trois dislocations en fonction du nombre de boucles présentes dans la direction y, et on 
compare cette évolution à celle obtenue précédemment dans le cas où une seule dislocation était présente 
selon la direction x. On n’observe pratiquement pas de différence entre ces deux configurations, ce qui  
confirme que la condition de périodicité est bien prise en compte selon la direction x. 
 




























Nombre de boucles dans la simulation 
Une dislocation
Trois dislocations
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Par ailleurs, comme cela est précisé dans l’article de Rong [Rong et al. 2005], il faut prendre garde dans 
ce type de simulations à ce que la longueur de la boite dans la direction x soit suffisamment grande pour 
éviter d’importantes interactions entre la dislocation et son image la plus proche. Nous avons donc utilisé 
la même longueur de 37.5 nm dans la direction x que dans les simulations en DM puisque ces simulations 
atomiques ont montré que cette distance était suffisante pour limiter les effets d’image. Les simulations en 
DD permettent de vérifier que cette distance selon x est effectivement suffisante, simplement en 
remplaçant les conditions de périodicité selon x par une condition de milieu infini et en comparant les 
résultats obtenus (par exemple ceux tracés sur la Figure 3.20) avec ces deux types de conditions aux 
limites. Nous avons alors pu constater que les résultats étaient pratiquement confondus (résultats non 
présentés ici), ce qui valide la taille de la boite de simulation choisie selon x. 
Après avoir validé le modèle de simulation en DD et notamment l’application des conditions aux limites 
périodiques, nous avons choisi de n’utiliser qu’une boucle dans les simulations suivantes. Nous avons 
alors calculé la vitesse de la dislocation en appliquant des niveaux de contrainte différents, puis nous 
avons comparé les vitesses de dislocations obtenues avec celles de la DM. On constate sur la Figure 3.21 
que l’accord entre résultats de DD et DM est très bon. 
 
Figure 3.21 Comparaison entre les vitesses de dislocation calculées en DD et en DM en présence ou non d’une 
boucle d’irradiation 
 
Au-delà d’un certain niveau de contrainte appliqué, ici 150MPa, on observe à la fois en DM et en DD que 
la boucle ne peut plus suivre la dislocation mais qu’au contraire elle est « décrochée » de la dislocation et 
reste sur place. La dislocation se déplace alors à la même vitesse qu’en l’absence de boucles. C’est ce que 
l’on retrouve dans la Figure 3.21 lorsque la courbe représentant la vitesse de la dislocation en présence 
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En utilisant la loi de mobilité visqueuse linéaire classique reliant la vitesse de la dislocation 𝑣 à la 
contrainte effective, nous avons pu obtenir la nouvelle valeur de ‘Bapp’ que l’on l’appelle la viscosité 








Ici nous avons pris 𝜏0 = 10 𝑀𝑃𝑎, comme indiqué dans l’article [Rong et al. 2005]. 
La Figure 3.22 nous montre alors l’effet des boucles sur la mobilité de la dislocation, en fonction du 
niveau de contraintes appliqué. On observe une bonne cohérence entre les résultats de DD et de DM.  
Figure 3.22 Evolution du ratio de coefficients de viscosité Bapp/B en fonction de la contrainte appliquée. 
Comparaison entre résultats de DD et de DM. 
 
    
Conclusion 
 
A partir d’une analyse bibliographique et de premières simulations élémentaires d’interactions entre une 
dislocation coin et une boucle d’irradiation de type <100>, nous avons pu proposer une liste de systèmes 
de glissement pour le fer BCC à haute température ainsi qu’un premier jeu qualitatif pour les paramètres 
de viscosité et de friction de réseau qui interviennent dans la loi de mobilité visqueuse des dislocations. 
Nous avons ensuite procédé à une identification quantitative de ces paramètres toujours sur les mêmes 






















Contrainte appliquée (MPa) 
Dynamique Dislocation
Dynamique Moléculaire
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l’absorption de la boucle par la dislocation nous a permis d’identifier quantitativement les paramètres pour 
les trois systèmes de glissement les plus glissiles. La contrainte critique nécessaire pour décrocher les 
dislocations des boucles s’est avérée être particulièrement sensible au paramètre de viscosité des systèmes 
de glissement <100>{100}, et par conséquent une comparaison entre les contraintes critiques obtenues en 
DD et en MD a permis d’identifier ce paramètre. Les paramètres de friction de réseau des deux systèmes 
de glissement les plus sessiles n’ont à l’inverse pratiquement pas d’influence sur les résultats de ces 
premières simulations, et nous avons donc identifié ces derniers paramètres à l’aide de simulations 
complémentaires d’interaction entre une dislocation coin et des boucles de vecteur de Burgers ½[11̅1]. 
Le jeu de valeurs obtenu finalement après cette phase d’identification sur des simulations d’interactions 
élémentaires entre une dislocation et des boucles de type <100> et de vecteur de Burgers ½[11̅1] est 
rappelé dans le Tableau 3.6 ci-dessous: 
Tableau 3.6 : Valeur finale des paramètres de la loi de mobilité après identification sur les simulations avec les 
boucles de type <100> et de vecteur de Burgers ½[11̅1] 
Vecteur de Burgers Plans B (10-5 Pa*s) 𝜏0 (MPa) 
½ <111> {110} 8  10 
½ <111> {112} 8 10 
½ <111> {123} 8 10 
<100> {110} 80 300 
<100> {100} 9000 300 
 
Afin que les résultats de nos simulations de DD soient les plus proches possible de ceux de DM, nous 
avons dû choisir une valeur de 300MPa pour la contrainte de friction du système <100>{110}, soit une 
valeur beaucoup plus grande que celle de 10MPa trouvée dans la littérature [Terentyev et al. 2012]. Ce 
résultat illustre certainement une des limites de notre modèle de DD à reproduire la complexité des 
interactions élémentaires que nous avons étudiées. Néanmoins, nous avons fait le choix de conserver pour 
la suite de cette étude les valeurs des paramètres reportées dans le Tableau 3.6. Ce choix est motivé par la 
bonne cohérence à la fois qualitative (les différents mécanismes observés pendant les réactions) et 
quantitative (la contrainte critique pour absorber les boucles) que l’on a pu observer entre les résultats 
globaux de DM et de DD.  
En fin de chapitre, une simulation des interactions à longue distance et sans contact a été effectuée pour 
valider notre modèle et notamment l’implantation des conditions aux limites périodiques dans le code de 
DD. A nouveau, la comparaison entre les résultats de DD et de DM est jugée très satisfaisante. 
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Après avoir calibré notre modèle sur un certain nombre de résultats de référence obtenus par DM au 
chapitre précédent, l’objectif de ce dernier chapitre est double : évaluer tout d’abord sa robustesse en nous 
confrontant à d’autres simulations de DM, puis, l’utiliser pour explorer des configurations nouvelles, non 
exploitées, voire hors de portée de la DM. 
Nous débuterons ce chapitre par la confrontation de nos simulations de DD avec la DM dans le cas des 
interactions avec des boucles <100> qui n’ont pas été utilisées pour l’identification de nos paramètres.  
Nous poursuivrons par l’étude des effets des tailles des boucles et de la vitesse de déformation, à la fois 
dans le cas des boucles <100> et ½ <111>.  
Après avoir étudié un grand nombre d’interactions entre une dislocation coin et différentes boucles 
d’irradiation, nous passerons à des simulations élémentaires impliquant une dislocation vis et le même 
type de boucles. Les simulations avec les boucles de vecteur de Burgers ½[11̅1] et les boucles de type 
<100> seront détaillées séparément. 
Enfin, nous appliquerons notre modèle à des simulations massives impliquant un grand nombre de boucles, 
dans le but d’obtenir la force d’obstacle moyenne de ces défauts lorsqu’ils sont dispersés aléatoirement 
dans la microstructure balayée par une dislocation. Cette dernière information est en effet une donnée 
d’entrée importante pour les lois de plasticité cristalline utilisées dans des simulations par éléments finis à 
l’échelle supérieure. 
 
4.1 Confrontation DD-MD dans le cas des boucles <100> 
 
Dans le précédant chapitre, nous avons identifié les paramètres matériau de notre modèle en exploitant les 
résultats de trois interactions entre une dislocation coin et des boucles <100> étudiées par DM [Terentyev 
et al. 2008], pour lesquelles nous disposions à la fois du détail des interactions topologique ainsi que des 
courbes contrainte-déformation. Ces interactions sont cependant loin de représenter l’ensemble des 
variantes cristallographiques et topologiques possibles, reportées, plus synthétiquement, dans ce même 
article [Terentyev et al. 2008]. L’étude par DD de ces configurations représente ainsi un test de robustesse 
particulièrement important pour notre modèle, puisqu’elles n’ont pas servi au calibrage des paramètres du 
modèle. 
La figure ci-dessous résume, de façon brute, toutes les courbes de contrainte-déformation obtenues avec le 
code NUMODIS et pour les différents types d’interactions dislocation-boucle: 




Figure 4.1 Courbes contrainte-déformation obtenues dans NUMODIS lors de l’interaction entre une dislocation coin 
et différents types de boucles <100> 
 
La contrainte critique pour chaque interaction a ensuite été extraite et confrontée directement aux valeurs 
obtenues en DM [Terentyev  et al. 2008] dans la figure suivante : 
  
Figure 4.2 Comparaison entre résultat de DD et de DM : contraintes critiques pour les différents types de boucle 
<100> (axe de gauche) et force d’obstacle calculée par l’équation (37) présentée un peu plus loin dans cette partie 
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Cette Figure 4.2 montre un bon accord quantitatif entre DD et DM pour la totalité des interactions étudiées 
avec un écart maximum d’environ 17%, ce qui valide l’identification des paramètres réalisée au chapitre 
précédent.  
Cette bonne cohérence de nos simulations avec la DM est toutefois entachée par le résultat obtenu pour 
l’interaction S00 (cf. courbe pointillée de la Figure 4.1) où les mécanismes topologiques observés dans nos 
simulations diffèrent de ceux obtenus en DM comme indiqués dans la Figure 4.3 ci-dessous.  
 
 
              
 
 
Figure 4.3 Principales étapes de la réaction S00 en DM [Terentyev et al 2008] (A) et en DD (B) 
 
 
Si le mécanisme observé en DD est un cisaillement simple assez classique de la boucle, les interactions 
observées en DM sont beaucoup plus subtiles : le point de contact observé entre la boucle et la dislocation 
évolue par la formation d’une jonction de vecteur de Burgers ½[111̅] (voir Figure 4.3 A-a) le long de la 
direction [010] de la boucle. Notons que, cette direction [010] se situant hors du plan de glissement (11̅0) 
de la dislocation incidente, la formation de cette jonction est géométriquement rendue possible par la 
formation simultanée d’un segment de vecteur de Burgers ½ [111]  dans le plan  (101̅) . Ce dernier 
segment, particulièrement visible sur la Figure 4.3 A-b peut s’apparenter à un mécanisme de glissement 
dévié d’une partie de la dislocation incidente depuis le plan initial (11̅0) vers le plan  (101̅). 
 
Du point de vue numérique, le traitement d’un tel mécanisme ne peut pas être reproduit en l’état dans le 
code NUMODIS. En effet, d’un point de vue topologique, il faudrait en effet autoriser la scission d’un 
nœud multiple (0) en trois nouveaux nœuds (V0, V1 et V2) séparés par deux nouveaux segments (voir 
Figure 4.4).  Le premier segment J1=[V0V2] aurait ici pour vecteur de Burgers ½[111̅], tandis que le 
second J2=[V1V2] aurait pour vecteur de Burgers ½[111] comme le segment rouge auquel il est relié 
mais aurait un plan de glissement différent de ce dernier. Ce mécanisme n’est malheureusement pas 
modélisable avec nos simulations aujourd’hui. Comme nous l’avons vu au chapitre 2, seule la scission 
d’un nœud multiple en deux nouveaux nœuds est considérée jusqu’à présent dans NUMODIS. 
?⃗? = 1/2[111] 
𝑏𝐿⃗⃗ ⃗⃗ = [001] 
Direction du mouvement de la dislocation 
?⃗? = 1/2[111] 
𝑏𝐿⃗⃗ ⃗⃗ = [001] 
(a) (b) (c) (d) 
(A) 
(B) 




Figure 4.4 Présentation d’un mécanisme dédié à l’algorithme de ‘split à trois nœuds’  
 
La prise en compte de ce mécanisme de scission en trois nœuds est toutefois théoriquement possible dans 
le cadre de l’algorithme présenté au chapitre 2, moyennant d’étendre le champ d’évolutions possibles d’un 
nœud multiple à ce type de configuration. Des travaux en ce sens, auxquels j’ai contribué, sont réalisés 
dans le cadre du développement du code NUMODIS depuis plusieurs années. Néanmoins la réalisation de 
cet algorithme est particulièrement complexe et n’a pu aboutir dans le temps de ma thèse. 
 
4.2 Influence de la taille des boucles et de la vitesse de déformation imposée 
 
Dans le précédent chapitre, nous avons étudié par DD les interactions entre une dislocation coin et des 
boucles de type <100> et de vecteur de Burgers ½[11̅1] en se plaçant dans des conditions similaires à des 
simulations de DM. Toutes ces simulations étaient réalisées en figeant à la fois la taille des boucles et la 
vitesse de déformation imposée. Nous nous intéressons désormais à l’effet de ces deux paramètres sur les 
résultats de nos simulations. Du fait d’un nombre de degrés de liberté bien moindre, l’étendu des 
domaines de tailles de boucles et de vitesses de déformation que l’on peut simuler avec la DD est bien 
plus important que celui accessible en DM. En outre, en ce qui concerne au moins la vitesse de 
déformation, la DD permet de s’approcher des conditions de déformation réelles. 
 
4.2.1 Boucles de type <100> 
Les conditions principales de simulation sont rappelées sur la Figure 4.5.  




Figure 4.5 Conditions de simulation pour l’étude de l’effet de taille des boucles lors de l’interaction entre une 
dislocation coin et des boucles de type [100] 
 
4.2.1.1 Effets de taille 
Des boucles de tailles allant d’environ 1 nm à 4 nm  ont été considérées, la « taille » étant ici la longueur 
des côtés de nos boucles considérées carrées. Nous reportons sur la Figure 4.6 l’évolution de la contrainte 
critique d’écoulement en fonction de cette taille de boucle. 
 
Figure 4.6 Effet de la taille des boucles sur la contrainte critique d’écoulement et le type de réaction lors des 
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La contrainte critique et la réaction entre une dislocation coin et une boucle de type S+1 restent inchangées 
quelle que soit la taille de la boucle utilisée dans la simulation. Ceci peut s’expliquer par le fait que la 
réaction entre la boucle et la dislocation est énergétiquement très favorable et a donc lieu spontanément 
sans besoin de contraintes supplémentaires (voir la Figure 4.7 ci-dessous).  
 
Figure 4.7 Etapes principales de la réaction entre une dislocation coin et une boucle de type S+1 
 
La dislocation est attirée tout au début par la boucle (Figure 4.7-a) et puis forme un nouveau segment de 
vecteur de Burgers ½[1̅11] après le premier contact avec la boucle (Figure 4.7-b). Ce nouveau segment 
mobile peut très facilement descendre et absorber le reste de la boucle en formant un double-cran de 
même vecteur de Burgers que la dislocation (Figure 4.7-c) sous les champs de contraintes internes. Une 
fois terminée la réaction de contacte, la mobilité du double-cran formé ne dépend pas de la taille de ce 
dernier puisque la mobilité des segments de dislocation est la même dans tous les plans de glissement. 
Pour la configuration d’interaction S-0, le type de réaction (voir Figure 4.8) reste identique à celui présenté 
dans le chapitre précédant. On constate toutefois que la contrainte critique augmente avec la taille de la 
boucle. Cette augmentation de contrainte critique peut être liée à l’augmentation du temps nécessaire pour 
faire descendre le nouveau segment [100] formé (voir Figure 4.8-b) après la réaction initiale lorsque la 
taille de la boucle augmente : le nouveau segment doit parcourir plus de distance en un même laps de 
temps si on travaille à vitesse de déformation constante. 
 
Figure 4.8 Etapes principales de la réaction R3 entre une dislocation coin et une boucle de type S-0 
 
Sur la Figure 4.6 ci-dessus, on observe que la contrainte critique d’écoulement nécessaire pour détacher 
une dislocation d’une boucle de type S+0U passe par un maximum pour une taille de boucle aux alentours 
de 2 nm. Une analyse des réactions impliquées selon la taille de la boucle montre une évolution des 
mécanismes (notées R3, R2’ et R2) que nous détaillons ci-dessous. 
Quand la taille de la boucle est suffisamment petite, celle-ci est absorbée par la dislocation. La Figure 4.9 
ci-dessous illustre cette réaction R3, qui est similaire à celle observée pour la boucle de type S-0. 
(a) (b) (c) 
(a) (b) (c) 




Figure 4.9 La réaction R3 entre une dislocation et une boucle de type S+0U de longueur 1,24 nm 
 
Lorsque la taille de boucle augmente, la réaction obtenue (ici nommée R2
’ - voir Figure 4.10) se rapproche 
de la réaction R2 décrite au chapitre précédent (voir aussi Figure 4.12). La contrainte critique passe alors 
par un maximum.  




Figure 4.10 La réaction R2
’ pour la boucle de type S+0U avec une longueur de segment égale à 1,9 nm  
 
La réaction R2
’ se différencie de la réaction R2 (Page 30) décrite au chapitre précédant à partir de l’étape (e) 
de la Figure 4.10. Le segment situé en haut de la boucle descend jusqu’au plan de glissement de la 
dislocation et réagit avec elle. Dans le même temps, on constate sur la Figure 4.11 qu’au lieu de propager 
le segment ① du vecteur de Burgers ½[11̅1̅] dans un plan (1̅1̅0), deux nouveaux segments apparaissent, 
le segment ② de vecteur de Burgers ½[111] dans un plan (1̅32̅) et un segment ③ identique au segment 
initial de la boucle (vecteur de Burgers [100] dans un plan (010)). La dislocation étant plus mobile dans 
le système ½[111] (1̅32̅) que dans le système <100>{100}, le glissement du segment ② est plus rapide 
que la descente du segment ③ (voir Figure 4.10-g). Finalement, la dislocation se libère quand les deux 
branches de la dislocation se rejoignent. Elle laisse alors derrière elle des boucles complexes (voir Figure 
4.10-h et Figure 4.10-i).  




Figure 4.11 Une vue détaillée de la dissociation du segment pendant la réaction R2
’. 
 
Au-delà d’une certaine taille, environ 2,5nm (voir Figure 4.6), nous constatons que ni le mécanisme 
d’interaction ni la contrainte critique n’évoluent. Le pic de contrainte critique lors de la réaction R2
’ est, de 
fait, à un temps caractéristique plus important que ceux des réactions R3 et R2. 
 
 Figure 4.12 Réaction R2 impliquant une boucle en configuration S+0U de longueur 2,6 nm  
 
On note en conclusion de cette partie que la taille des boucles intervient, sur la contrainte critique de 
franchissement par une dislocation, selon la nature de la configuration cristallographique : certaines 
configurations (ex : S-0) donnent lieu à des contraintes critiques évoluant avec la taille de la boucle, tandis 
que d’autres  (ex : S+1) sont au contraire insensibles à cette taille. Cette constatation fournit de fait des 
indications intéressantes à destination de la plasticité cristalline lorsqu’il s’agira de discuter des équations 
de durcissement induit par les boucles en fonction de leur taille. 
 
4.2.1.2 Effet de la vitesse de déformation 
Nous avons ensuite étudié les effets de la vitesse de déformation sur les boucles carrées de 169 SIAs (soit 
une taille d’environ 2,6 nm) en appliquant les mêmes conditions que précédemment. La Figure 4.13 ci-
dessous montre l’évolution de la contrainte critique en fonction de la vitesse de déformation imposée, 
laquelle varie de 106𝑠−1  à 5 ∗ 107𝑠−1 (soit une vitesse moyenne de la dislocation d’environ 5 m/s à 250 
m/s). 




Figure 4.13 Effets de la vitesse de déformation sur les types de boucle <100> 
 
Nous constatons que pour la configuration de boucle S+1, les mécanismes d’interaction n’évoluent pas 
avec la vitesse de déformation. La contrainte critique mesurée pour S+1 correspond quasiment, de fait, à la 
contrainte d’écoulement de la dislocation isolée pour la vitesse de déformation appliquée (voir Figure 
4.13). Nous pouvons au passage considérer cette contrainte comme une référence permettant de mesurer le 
durcissement des autres types de boucles.  
Les contraintes critiques avec les boucles de type S+0U et S-0 présentent toutes les deux un maximum en 
fonction de la vitesse de déformation. Ce maximum s’accompagne d’un changement de mécanisme, 
similaire à celui observé dans la section précédente. Quand la vitesse de déformation est suffisamment 
basse, on observe une réaction de type R3 pour les trois types de boucles. Quand la vitesse de déformation 
est plus élevée, on retrouve d’abord un mécanisme R2
’ puis un mécanisme de réaction R2 pour la 
configuration S+0U. Quant à la configuration S-0, un cisaillement simple de la boucle (mécanisme R1) se 
produit lorsque la vitesse de déformation devient très grande, laissant des boucles inchangées après le 
passage de la dislocation  (Figure 4.14). L’observation de ce type de transition vers le mécanisme R1 a déjà 
















































Figure 4.14 Réaction R1 pour le type de boucle S-0 quand la vitesse de déformation est grande 5.107𝑠−1 
 
Une telle transition peut s’expliquer assez simplement. Quand la vitesse de déformation appliquée est 
grande, le segment situé en haut de la boucle n’a pas suffisamment de temps pour se courber et se placer 
pour interagir avec la dislocation incidente avant que ces deux dislocations ne se croisent. La jonction 
potentielle ne peut alors se faire et la dislocation mobile peut se détacher sans trop de difficulté de la 
boucle. 
Notons que, pour la configuration S-0, nous avons observé une nouvelle configuration de réaction, appelée 
R3’ (voir Figure 4.15) lors de la transition entre réaction R3 et réaction R1. Elle présente de fortes 
similarités avec la réaction R3, mais s’en distingue légèrement à l’étape (d) de la Figure 4.15, c’est à dire 
lorsque les deux segments de la dislocation parviennent à se rejoindre avant que la partie supérieure de la 
boucle n’ait eu le temps de descendre complètement (voir Figure 4.8).  
 
Figure 4.15 Les étapes principales de la réaction R3’ pour S-1  avec 𝜀̇ = 2.107𝑠−1 
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4.2.2 Boucles de type ½< 𝟏𝟏𝟏 > 
Une étude similaire à celle que nous venons de présenter pour les boucles <100> a été réalisée dans le cas 
de l’interaction d’une dislocation coin et une boucle de vecteur de Burgers ½[11̅1]. Notons que nous 
bénéficions pour ce type de boucle de simulations de référence effectuées par DM [Terentyev et al. 2010]. 
 
4.2.2.1 Effet de la taille des boucles 
Nous avons ici étudié l’influence de la taille de boucles pour des tailles allant de 1 à 4 nm en nous plaçant, 
en ce qui concerne les dimensions caractéristiques et la vitesse de sollicitation, dans les mêmes conditions 
que pour les simulations réalisées en section 3.3. Les résultats de ces simulations sont synthétisés sur la 
Figure 4.16, accompagnés de la mention désignant le type de réaction (Rs, Rref, Rb) observés au chapitre 
précédent.  
 
Figure 4.16 Evolution de la contrainte critique de décrochement des dislocations coins en fonction de la taille des 
boucles de ½[11̅1]. Comparaison entre résultats de simulation par DM [Terentyev et al. 2010] et par DD. 
 
Nous constatons que la contrainte critique de franchissement augmente avec la taille de la boucle. Elle ne 
présente toutefois par d’extremums comme c’était le cas pour les boucles de vecteur de Burgers <100> et 
de type S+0U (Figure 4.6).  
La comparaison de cette courbe avec celle obtenue par DM [Terentyev et al. 2010] est tout à fait 
satisfaisante, puisque notre modèle reproduit les niveaux de contraintes et l’influence de la taille de boucle 
avec une différence d’environ 15% (voir Figure 4.16 ci-dessus).  
Notons que l’évolution de la contrainte critique avec la taille de boucle n’est pas linéaire. Ainsi, 
l’augmentation de la contrainte critique en fonction de la taille de boucle est plus importante lorsque cette 
































Dimension de la boucle (nm) 
Boucle ½[IĪI] DM
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Chapitre 4 : Application du modèle : Résultats microscopiques et mésoscopiques 
116 
 
en DM, quoique pour des tailles légèrement différentes (1,2 à 1,7 nm) et peut être reliée à des 
changements de type de réaction comme indiqués sur la Figure 4.16. Nous avons enfin observé que les 
boucles de plus grandes tailles n’était pas complètement absorbées (Figure 4.17), ce qui est là-encore en 
accord avec les résultats de DM. 
 
Figure 4.17 Absorption partielle d’une boucle ½[11̅1] avec une dimension de taille égale 4 nm. 
 
4.2.2.2 Effet de la vitesse de déformation 
L’effet de la vitesse de déformation a été exploré pour les boucles ½[11̅1] dans une gamme allant de  
106𝑠−1 à 108𝑠−1 (soit une vitesse de la dislocation de 3,6 m/s à 360 m/s) pour deux tailles de boucles 
différentes. : une boucle de taille 2,0 nm et une autre de 2,3 nm. Les résultats de cette étude sont présentés 
dans la Figure 4.18 ci-dessous. 
 
Figure 4.18 Effets de la vitesse de déformation sur la boucle de vecteur de Burgers ½[11̅1] en DD et en DM 
[Terentyev et al. 2010] 
 
Comme nous l’avons déjà vu pour d’autres réactions, notre modèle prévoit une augmentation de la 
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retrouvons par ailleurs que les boucles de taille 2,3 nm donnent lieu à des contraintes toujours supérieures 
à celles des boucles de taille 2,0 nm. Les interactions pour la boucle de taille 2,3 nm sont des réactions de 
type Rref pour l’ensemble du domaine de vitesse exploré, tandis qu’un changement de réaction est observé 
pour les boucles de 2,0 nm lorsque la vitesse de déformation devient supérieure à 𝜀̇ = 5.107𝑠−1.   
La comparaison entre DM et de DD montre une cohérence satisfaisante dans le domaine des grandes 
vitesses de déformation, ?̇? > 𝟏. 𝟏𝟎𝟕𝒔−𝟏 (vitesse de la dislocation supérieure à 36  m/s). Cependant, à plus 
basse vitesse, les contraintes critiques obtenues en DD sont nettement inférieures à celles obtenues en DM, 
ce qui était également le cas des boucles de type <100>. L’examen de cette différence et des réactions 
topologiques permet d’incriminer les lois de mobilité des segments de type <100>, glissants dans des 
plans {010} et qui se forment lors de ces interactions. Les paramètres des lois de mobilité ayant été 
identifiés, au chapitre précédent, sur la base de simulations effectuées à  ?̇? = 𝟏. 𝟏𝟎𝟕𝒔−𝟏, l’accord DD-DM 
à cette même vitesse est compréhensible, tout comme le désaccord observé aux plus faibles vitesses. Ce 
point illustre l’intérêt d’étudier par DM et de développer des lois de mobilité sur d’assez grandes plages de 
vitesse de déformation et de températures, y compris pour des systèmes de glissement a priori peu connus 
mais qui comme nous venons de le voir peuvent intervenir très localement lors de réactions. 
 
4.2.3 Bilan des effets de taille et de vitesse de déformation. 
Nous avons étudié et mesuré dans cette partie l’effet de la taille des boucles et de la vitesse de déformation 
imposée sur les interactions entre une dislocation coin et des boucles <100> et ½ [11̅1]. Au final, nous 
pouvons conclure qu’il existe des effets importants liés à la taille des boucles et à la vitesse de 
déformation pour tous les types de boucles étudiés dans nos simulations. Dans certains cas, ces effets 
peuvent modifier le type de réaction observée entre la dislocation et la boucle et ainsi modifier la 
contrainte critique pour libérer la dislocation de la boucle. On retiendra que dans nos simulations les 
évolutions observées viennent essentiellement de la compétition entre l’avancée de la dislocation et le 
mouvement des segments de type <100>{100} pendant la durée de la réaction. 
Ces résultats sont importants dans la mesure où les résultats de DM ont des limites fortes en termes de 
taille de boucles et de  vitesse de déformation et donc ne peuvent être comparés directement à l’expérience. 
Il convient donc de ne pas conclure trop rapidement sur l’effet durcissant ou non de telle ou telle boucle 
sur la seule base des résultats de DM. Il convient également, avant de transférer les résultats issus des 
simulations de DD dans des modélisations macroscopiques de plasticité cristalline, de vérifier le domaine 
de validité des résultats de DD par des résultats expérimentaux.  
Finalement, il est évident qu’un point faible des simulations de DD réalisées vient de la simplicité des lois 
de mobilités que nous avons utilisées pour les systèmes de glissement les moins bien connus. L’utilisation 
de lois plus sophistiquées et rendant compte par exemple du caractère thermiquement activé du 
mouvement de certains segments aurait été un plus. Mais, dans l’attente de nouveaux résultats de DM 
pouvant nous guider pour l’élaboration de ces lois de mobilité, il nous a semblé raisonnable de réaliser nos 
investigations avec un modèle le plus simple possible. On notera que même avec ce modèle simple, il est 
étonnant de voir avec quel réalisme nos simulations de DD reproduisent un ensemble très large de 
résultats de DM réalisés avec différents types de boucles, différentes tailles de boucles et différentes 
vitesse de déformation. 
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4.3 Interactions élémentaires entre dislocations vis et boucles d’irradiation 
 
Après avoir étudié les interactions élémentaires entre une dislocation coin et différents types de boucle 
d’irradiation, nous nous intéressons aux interactions impliquant une dislocation vis. Nous nous plaçons ici 
spécifiquement dans le régime athermique, valable à partir de la température ambiante, dans lequel les 
dislocations coin et vis ont des mobilités similaires. Cette étude vise à la fois à identifier les différences 
qui existent entre dislocations coin et vis (indépendamment des aspects de mobilité), ainsi qu’à valider 
notre modèle à partir de nouvelles configurations simulées en DM de plus en plus éloignées des conditions 
initiales d’ajustement. 
 
4.3.1 Interactions avec des boucles ½< 𝟏𝟏𝟏 > 
Nous nous intéressons tout d’abord à l’interaction d’une dislocation vis ½ [111] (11̅0) et d’une boucle de 
vecteur de Burgers ½[11̅1], étudiée en DM aux températures de 100K et 300K [Liu et al. 2008] en 
utilisant un potentiel interatomique P03 [Mendelev et al. 2003]. Les calculs de Liu et al. [2008] montrent 
en particulier l’influence de la taille des boucles sur le type de réaction observé. Ainsi, une réaction R4 
(formation d’un tour d’hélice voir Page 33) est observée pour les boucles de petite taille (37 SIAs), tandis 
qu’une réaction de type R2 est observée pour les plus grandes boucles (127 à 217 SIAs). 
 
Poursuivant la démarche mise en œuvre jusqu’à présent, nos simulations par DD sont réalisées dans des 
conditions similaires à ces résultats de DM. La Figure 4.19 ci-dessous illustre la boite de simulation 
utilisée en DM et en DD :  
 
Figure 4.19 Boites de simulations utilisées en DM (figure gauche) et en DD (figure droite) 
 
Les dimensions utilisées sont ainsi identiques à celles des simulations de DM, i.e. LX = 30 nm, LY = 16 nm 
and LZ = 30nm. Les conditions aux limites périodiques sont également appliquées en DD dans la direction 
z [111]. Les segments de la boucle ont une taille de 0,8 nm (37 SIAs) ou de 1,5 nm (127 SIAs). La vitesse 
de déformation retenue 𝜀?̇?𝑧 = 8.10
6𝑠−1 est également identique à celle de [Liu et al. 2008].  
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4.3.1.1 Cas de la petite boucle de 37SIAs  
Une réaction R4 avec un tour d’hélice a été observée par DM [Liu et al. 2008] pour une boucle de petite 
taille de 37 SIAs (Figure 4.20).  
 
Figure 4.20 Visualisation de l’absorption d’une boucle de 37-SIA de vecteur de Burgers b=½[11̅1] avec une 
dislocation vis dans le fer (R4) à T = 100K et 300K. [Liu et al. 2008] 
 
Un mécanisme similaire est observé par DD pour cette même taille de boucle, selon un mécanisme détaillé 
dans ce qui suit. L’interaction débute par le rapprochement de la dislocation et de la boucle, cette dernière 
pouvant glisser (et pivoter) librement sur le cylindre d’axe donné par son vecteur de Burgers bL, comme 
indiqué sur la Figure 4.21-b ci-dessous:    
 
Figure 4.21 Attraction mutuelle de la boucle et de la dislocation vis 
 






[11̅1] = [010] (32) 





Figure 4.22 Formation d’un segment  de vecteur de Burgers [010] 
 
Le segment ① réagit alors avec le segment ② de la boucle pour former un nouveau segment ③ de vecteur 










Figure 4.23 La formation du segment ③ avec le vecteur de Burgers 1/2[111] dans le plan (101̅) 
 
Le segment ①, défini comme glissile au chapitre 2, poursuit son extension et balaye progressivement le 
plan d’habitat de la boucle jusqu’à absorption totale de la boucle et formation d’un tour d’hélice de 
vecteur de Burgers ½[111] (Figure 4.24):  




Figure 4.24 Absorption de la boucle par la dislocation vis et formation d’un tour d’hélice de vecteur de Burgers 
½[111]  
 
Comme indiqué par Nogaret dans sa thèse [Nogaret 2007], la présence de ce tour d’hélice sur la 
dislocation, dont les différents plans de glissement sont indiqués à la Figure 4.25, limite considérablement 
la capacité de mouvement de cette dernière. Les nœuds physiques, situés à l’intersection des différents 
plans de glissement, sont en effet contraints de rester sur le cylindre de glissement initial de la boucle et 
empêche la dislocation de se mouvoir librement dans son plan de glissement. L’absorption des boucles de 




Figure 4.25 Détail des plans de glissement des différents segments du tour d’hélice. 
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4.3.1.2 Cas de la grande boucle de 127SIAs  
Pour une boucle de plus grande taille contenant 127SIAs, [Liu et al. 2008] ont observé une réaction de 
type R2 (Page 30) comme indiqué dans la Figure 4.26 : 
 
Figure 4.26 Visualisation des glissements et des transformations d’une boucle de 127-SIA avec une dislocation vis 
dans le fer à T = 100K et 300K. [Liu et al. 2008] 
 
Nos simulations de DD n’ont pas permis de reproduire ici l’intégralité de ce mécanisme, même si les 
premières étapes sont similaires comme indiqué à la Figure 4.27.  
 
Figure 4.27 L’attraction mutuelle de la boucle et de la dislocation suivie de leur premier contact entre une dislocation 
vis et une grande boucle de vecteur de Burgers ½[11̅1] en DD 
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Les différences entre DM et DD en termes topologiques sont détaillés sur la Figure 4.27 (d). Au lieu de 
voire le segment ① se propager autour de la boucle comme en DM, nous observons l’extension des 
segments ② et ③, situés, non pas dans le plan de (11̅0) initial mais dans le plan (101̅). Cette extension 
est induite par le mouvement des nœuds physiques (entourés par des pointillés rouges) situés à 
l’intersection de ces deux plans, qui finissent par le jeu des conditions aux limites périodiques par se 
rencontrer et à amener l’ensemble de la dislocation initiale à changer de plan de glissement, contrairement 
à ce qui est observé en DM.  Il semble donc que la loi de mobilité appliquée aux nœuds physiques à 
l’intersection des plans (11̅0) et (101̅) dans notre modèle n’est pas conforme à la mobilité observée en 
DM. On voit donc apparaître ici une limite de notre modèle qui devrait inclure des lois de mobilité plus 
complexe que celle définies à l’étape d’ajustement du chapitre 3 pour ce calcul. En effet, les simulations 
utilisées lors de notre ajustement n’étaient pas sensible à la mobilité de ces nœuds particuliers dans la 
direction vis. 
 
4.3.2 Interactions avec des boucles <100> 
Nous nous intéressons dans cette section aux interactions d’une dislocation vis avec des boucles de type 
<100> que nous comparerons, là-encore, aux résultats obtenus en DM par Terentyev et al. [2009] avec un 
potentiel interatomique P04 [Ackland et al. 2004]. Les dimensions de la boite de simulation sont 
LX = 25 nm, LY = 28 nm and LZ = 25 nm (Figure 4.28). Des conditions aux limites périodiques sont 
appliquées dans la direction x [111] et la direction y [1̅1̅2]. Les boucles sont de forme carrée avec des côtés 
suivant les directions <100> de 2,3 nm (128 SIAs) conformément à la taille des boucles simulées en DM. 
La vitesse de déformation 𝜀?̇?𝑧 = 1.10
7𝑠−1 est également identique à celle appliquée en DM [Terentyev et 
al. 2009]. Notons que nous ne nous confronterons ici qu’aux résultats de cette étude de DM pour la 




Figure 4.28 Les boites de simulations utilisées en DM (figure gauche) et en DD (figure droite) pour la simulation des 
interactions entre dislocations vis et boucles [100]. 
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4.3.2.1 Cas d’une boucle de vecteur de Burgers [001]  
Une réaction de type R1 (Page 29) a été observée par DM [Terentyev et al. 2009] comme indiqué dans la 
Figure 4.29 : 
 
Figure 4.29 Visualisation des interactions entre une dislocation vis et une boucle de 128-SIA dans le fer à T =300K 
et 𝜀̇=107 s-1. [Terentyev et al. 2009] 
 
La dislocation vis réagit tout d’abord  avec la partie basse de la boucle en formant des nouveaux segments 









Figure 4.30 Présentation schématique de la réaction initiale entre la dislocation vis et la boucle de vecteur de Burgers 
[001] [Terentyev et al. 2009] 
 
Avec l’augmentation de la contrainte appliquée, la dislocation continue à se courber puis pousse le 
segment au point B (comme noté sur la Figure 4.30), à changer localement de plan de glissement et à 
descendre vers le point C. Le segment BC redevient alors un segment de vecteur de Burgers [001]. La 
partie restante de la dislocation se combine alors avec le segment CD avant de se libérer de la boucle en 
laissant une boucle de vecteur de Burgers [001] identique à la boucle initiale (Figure 4.29-d). 
Comme le montre la Figure 4.31, nos simulations de DD ne permettent malheureusement pas de 
reproduire le mécanisme observé en DM. Nous observons ici un cisaillement simple de la boucle initial 
comme indiqué à la Figure 4.31. Un examen détaillé montre que la raison de ce désaccord est similaire au 
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cas S00 observé précédemment dans le cas des dislocations coin (voir la section 4.1). L’amélioration de 
l’algorithme de formation de jonctions pourrait permettre, dans le futur, de mieux reproduire le 
mécanisme observé par DM. 
Notons tout de même que si le mécanisme d’interaction n’est pas reproduit ici, la reformation de la boucle 
[001] initiale et le niveau de contrainte obtenu (250 MPa en DD v.s. 258 MPa en DM) sont similaires à 
ceux obtenus en DM. Le franchissement de ce type de boucle ne semble donc pas sensible aux détails de 
la réaction intervenant entre boucle et dislocation. 
 
 
Figure 4.31 Principales étapes d’interactions en DD entre la dislocation vis et la boucle de vecteur de Burgers [001] 




4.3.2.2 Cas d’une boucle de vecteur de Burgers [010]  
Une réaction de type R4 avec formation d’un tour d’hélice a été observée en DM [Terentyev et al. 2009] 
avec les boucles de vecteur de Burgers [010] (voir Figure 4.32 ci-dessous) : 




Figure 4.32 Visualisation des interactions entre une dislocation vis ½[111](11̅0) et une boucle [010] dans le fer à 
T =300K. [Terentyev et al. 2009] 
 
Après une répulsion initiale qui doit être compensée par une augmentation de la contrainte appliquée, la 
dislocation entre en contact avec la boucle au point D. La dislocation transforme ensuite le segment AD de 









Figure 4.33 Présentation schématique de la réaction initiale entre la dislocation vis et la boucle de vecteur de Burgers 
[010] [Terentyev et al. 2009] 
 
Ce nouveau segment étant mobile, le point D se dirige alors vers le point C, et le point A vers le point B, 
absorbant finalement le segment [CB] et formant un tour d’hélice de vecteur de Burgers ½[111] (voir la 
Figure 4.32-c). Sous l’influence de la contrainte appliquée, la dislocation incidente va alors se refermer en 
formant ici une boucle de vecteur de Burgers ½[111] différent de la boucle initiale (voir la Figure 4.32-d). 
En DD, l’interaction initiale entre la dislocation et la boucle est une répulsion (Figure 4.34-b). La 
dislocation avance vers la boucle quand la contrainte appliquée augmente, puis une jonction au milieu du 
segment AD se forme lors du contact (Figure 4.34-c) comme en Dynamique Moléculaire. Un nouveau 
D 
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segment ① de vecteur de Burgers ½[1̅11̅] et de plan (1̅12) est formé. Ce système de glissement étant très 
mobile, ces segments montent très rapidement sous l’action de la contrainte interne (Figure 4.34-d). 
Lorsque la contrainte appliquée est suffisamment forte, ces segments redescendent vers le plan de 
glissement de la dislocation vis et réagissent avec les deux côtés de la dislocation courbée (Figure 4.34-e).  
Finalement, les deux côtés de la dislocation se rencontrent au point D pour reformer la boucle initiale de 
vecteur de Burgers [010] (Voir Figure 4.34-f). 
 
Figure 4.34 Etapes principales des interactions entre la dislocation vis et la boucle de vecteur de Burgers [010] 
 
La réaction obtenue en DD s’apparente à la réaction R1 obtenue pour la boucle de vecteur de Burgers [001] 
mais pas à la réaction R4 observée en DM. Là-encore, il est possible d’incriminer un mécanisme 
d’interaction de type S00 qui ne figure actuellement pas dans le code NUMODIS. Notons que la contrainte 
critique obtenue est de 500 MPa en DD, est une valeur qui est bien plus forte que celle calculée 
précédemment pour la boucle [001]  et qui est comparable à la valeur de 420 MPa estimée par DM. 
 
4.3.2.3 Cas de la boucle de vecteur de Burgers [100]  
Pour cette boucle de vecteur de Burgers [100], une réaction de type R4 avec un tour d’hélice a été observée 
en DM [Terentyev et al. 2009] (Figure 4.32). Cette réaction R4 est ici bien reproduite par DD comme 
l’illustre la Figure 4.35 ci-dessous. La dislocation incidente est tout d’abord attirée par la boucle (Figure 












Figure 4.35 Principales étapes d’interactions obtenues en DD entre la dislocation vis et la boucle de vecteur de 
Burgers [100] dans le fer  
 
La dislocation continue sa réaction avec les segments AB et CD quand ils se déplacent vers le haut (Figure 
4.35-d et e). Une nouvelle jonction se forme au point D (Figure 4.35-f) en créant un segment ③ de vecteur 
de Burgers ½[111] et de plan (1̅1̅2). Avec l’augmentation de la contrainte appliquée, cette jonction 
continue vers le point C (Figure 4.35-g), puis vers le point A (Figure 4.35-h) en transformant les segments 
de la boucle en tour d’hélice de vecteur de Burgers ½[111] (Figure 4.35-i). A la fin de la simulation, le 
tour d’hélice s’étale sur son cylindre de glissement afin de minimiser son énergie (et donc la longueur du 
tour d’hélice).   
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Notons que des restrictions topologiques liés à une implémentation incomplète des conditions aux limites 
périodiques ne nous ont pas permis d’observer comme en DM, la fermeture de la dislocation et la 
formation d’une boucle de vecteur de Burgers ½[111].  
 
4.3.3 Bilan des simulations d’interaction entre une dislocation vis et des boucles 
d’irradiation ½ <111> et <100> 
Nous avons étudié par DD les interactions entre une dislocation vis et des boucles induites par l’irradiation 
de type ½<111> et <100>. Nous avons comparé ces résultats à des calculs réalisés par DM pour des 
configurations similaires. Nous avons observé un accord satisfaisant entre ces deux techniques, 
notamment en termes de contraintes critiques de franchissement.  
Si une grande partie des réactions observées en DM sont bien reproduites, nous avons toutefois constaté 
plusieurs différences, qui nous incitent à poursuivre le travail d’analyse de ces simulations et le 
développement de certains éléments manquants dans notre modèle de DD. La mise au point de 
l’algorithme de scission d’un nœud multiple en trois nouveaux nœuds, accompagné simultanément de la 
formation de deux voire trois jonctions entre ces nœuds, est de ce point de vue important et permettrait, 
théoriquement de se rapprocher de la DM dans plusieurs des situations pathologiques reportées ici. 
 
4.4 Simulations massives  
 
La confrontation des résultats d’interactions élémentaires entre dislocations et boucles, par DM et DD, 
nous a permis de valider notre outil de simulation. Bénéficiant ainsi de la réduction drastique du nombre 
de degrés de liberté offerte par la DD pour ces réactions élémentaires, il devient possible de simuler le 
comportement d’un volume dont la taille, le nombre et la distribution de défauts induits par l’irradiation se 
rapprochent davantage des préoccupations industrielles. L’enjeu est ici clairement de poursuivre notre 
approche multi-échelles en fournissant, par des simulations « massives », des informations voire des 
paramètres pertinents pour formuler des équations de plasticité cristalline. 
S’agissant d’une étape entreprise au terme de ces trois années de thèse, et qui s’appuie en outre sur une 
version uniquement séquentielle du code NUMODIS, l’objectif de ce travail reste modeste et il conviendra 
de le généraliser à l’avenir par des calculs parallèles et de dimensions plus importantes. Cette entrée en 
matière est toutefois intéressante et fournit, comme nous le verrons ci-dessous, des premières informations 
originales sur le durcissement du fer induit par une microstructure de boucles d’irradiation.  
Nous avons choisi ici d’étudier le mouvement et la contrainte nécessaire pour faire bouger une longue 
dislocation dans un volume contenant une densité réaliste de boucles d’irradiation <100>. Notre choix 
s’est porté en priorité sur ce type de défauts d’irradiation, car ce sont les défauts principalement observés à 
la température de fonctionnement des réacteurs, i.e. 300°C. La densité et la taille des boucles considérées 
sont représentatives du fer irradié. Une illustration de la boite de simulation utilisée dans cette partie est 
présentée en Figure 4.36.  





Figure 4.36 Simulation entre une dislocation coin et une densité de boucle de type S-0 
 
La boite de simulation a pour dimensions 0,2 µm, 0,5 µm et 0,02 µm3, respectivement suivant les axes 
X[111], Y[1̅1̅2] et Z[11̅0]. Des conditions aux limites périodiques sont appliquées suivant les axes X et Y. 
Une dislocation coin est introduite sur un côté de la boite et avance au cours de la simulation avec une 
vitesse de cisaillement de 1,25.106 s-1  selon XZ (cette vitesse de déformation correspond à une vitesse 
imposée de 40 m/s sur la dislocation mobile. C’est donc la même vitesse appliquée que lors de nos 
simulations élémentaires au chapitre précédent). La densité de boucles <100> implantées aléatoirement 
dans tout le volume de la boite de simulation est de N=5.6 1022 m-3. La longueur choisie du côté des 
boucles est de d=2,6 nm, en bon accord avec les valeurs observées expérimentalement dans du fer pur 
irradié [Zinkle et al. 2006]. Un calcul rapide montre que le choix de ces deux quantités impose un 
espacement moyen entre boucles dans le plan de glissement de la dislocation de l = (Nd)-1/2 = 83 nm. 
L’espacement moyen entre boucles dans les simulations massive est donc statistiquement deux fois plus 
grand que celui des simulations élémentaires considérant un réseau périodique de boucles. Notons que les 
paramètres matériau, tout comme les longueurs de discrétisation, sont identiques à ceux utilisés pour les 
interactions élémentaires. Seul chaque pas de temps de calcul ∆𝑡 est modifié, nous avons utilisé un pas de 
temps 100 fois plus grand que celui des simulations élémentaires afin d’avoir des calculs plus rapide. 
Nous avons vérifié que l’augmentation du pas de temps n’influencait pas les résultats et garantissait 
toujours la stabilité du calcul et la reproduction des mécanismes individuels comme illustré sur la  Figure 
4.38. 
Dans une démarche analytique, nous débutons notre étude par le cas où un seul variant de boucle <100> 
est implanté dans la boite de simulation. Nous passerons ensuite au cas où tous les types de boucle sont 
présents. Nous étudions tout d’abord le cas S-0 (i.e. boucles de vecteur de Burgers [010] avec ses côtés 
[100] et [001]) qui donne lieu à la plus forte contrainte critique d’après les simulations élémentaires 
effectuées précédemment. 
                                                     
3 Un volume contenant approximativement 171 millions d’atomes est donc inenvisageable en DM. 
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Pendant la simulation, selon la position où se situent les boucles, la dislocation peut se retrouver dans une 
zone d’attraction ①, une zone de répulsion ② ou une zone de contact ③ (voir la Figure 4.37) avec des 
boucles. 
 
Figure 4.37 Déplacement d’une dislocation en interaction avec des boucles induites par l’irradiation : des interactions 
de natures différentes sont identifiées (1) attraction élastique, (2) répulsion élastique, et (3) contact direct.  
 
Une analyse montre que la dislocation, initialement rectiligne va tout d’abord se courber en fonction des 
différentes interactions élastiques à longue distance ①  et ②  qu’elle subit, en raison notamment de 
l’hétérogénéité de la répartition des boucles dans le volume. Ce premier phénomène induit une très faible 
déformation plastique et n’influence pas beaucoup la courbe contrainte déformation calculée. Ensuite on 
observe rapidement la formation de contacts ③  qui donnent lieu à des réactions similaires à celles 
identifiées précédemment (voir Figure 4.38 ci-dessous) : 
 
Figure 4.38 Différents étapes d’une réaction R3 dans la zone de contact pendant une simulation massive avec des 
boucles S-0. 
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La réaction présentée sur la Figure 4.38 est une réaction de type R3. Elle correspond à celle que nous 
avons présentée dans les simulations élémentaires au chapitre 3 pour la configuration S-0. La réaction 
correspond à la formation de double-crans le long de la ligne et ces double-crans peuvent se déplacer dans 
un ‘tube’ parallèle à la direction de son vecteur de Burgers ½[111] qui est donc très mobile sur une 
dislocation coin de vecteur de Burgers ½[111] et ancre fortement les dislocation vis de même vecteur de 
Burgers. 
Après propagation de la dislocation sur une grande distance dans son plan de glissement (le balayage 
complet de la boite de simulation par la dislocation équivaut à une déformation de b/h = 1,2%, ici b est la 
norme du vecteur de Burgers de longueur 2,473 Å et h est la hauteur de la boite de simulation 20 nm), 
nous pouvons tracer la courbe contrainte-déformation reportée en Figure 4.39. 
 
Figure 4.39 Courbe contrainte-déformation avec des boucles en configuration S-0 (bleu) ou sans boucle (vert). 
 
Cette courbe d’écoulement illustre le durcissement moyen ∆𝜏  induit par les boucles dans le plan de 
glissement de la dislocation. La vitesse imposée à la dislocation mobile dans les simulations en masse 
étant identique à celle appliquée lors des simulations élémentaires nous pouvons comparer directement ces 
simulations entre elles. Comme attendu, nous vérifions que la contrainte d’écoulement calculée lors des 
simulations en masse est plus faible pour une réaction donnée, puisque la densité linéique de boucles 
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Afin d’évaluer une dureté intrinsèque de chaque type de réaction, il nous faut donc utiliser un modèle 
indépendant des spécificités géométriques de chaque simulations. Dans la continuité des travaux de 
[Bacon et al. 1973] nous décidons ici d’utiliser un modèle simple proposé par Orowan. Ce modèle repose 
sur une équation adimensionnelle qui relie le durcissement ∆𝜏 associé à la population d’obstacles et à la 
force de résistance moyenne de ces obstacles : 
∆𝜏 = 𝛼𝜇𝑏(𝑁𝑑)1/2 (37) 
Ici 𝜇 est le module de cisaillement du matériau, 65 GPa, b est la norme du vecteur de Burgers de longueur 
2,473 Å, N est la densité des boucles, 5,6*1022 m-3 et d est le diamètre moyen des boucles dans le plan 
d’intersection de la dislocation mobile. Dans le cas de boucles carrées, nous avons supposé que ce 
diamètre est proche de la longueur du côté des boucles, soit d=2,6 nm. Finalement, ∆𝜏 = (𝜏 − 𝜏𝑓) avec 
𝜏𝑓=10MPa la friction de réseau appliqué à la dislocation coin mobile dans son plan de glissement. Cette 
dernière correction de la contrainte est nécessaire pour définir une force d’obstacle 𝛼 indépendante de la 
vitesse de déformation imposée. 
A la contrainte de plateau de la Figure 4.39, nous pouvons donc estimer que  𝛼 = 0,26  pour les boucles 
de type S-0 contre 𝛼 = 0,75 pour les simulations élémentaires sur la Figure 4.2, ce qui montre bien 
l’intérêt d’effectuer des simulations massives et de ne pas se contenter des simulations élémentaires.  
Nous avons aussi effectué des simulations similaires pour les deux autres types de boucle <100>. Les 
courbes d’écoulement obtenues dans le plan de la dislocation sont présentées ci-dessous. Elles sont 
également comparées à la contrainte d’écoulement d’une dislocation isolée soumise à la même vitesse de 
déformation. 
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Des contraintes de temps ne nous ont malheureusement pas permis de reproduire une déformation 
similaire à celle calculée pour la réaction S-0. Cependant, à la vue des débuts de plateau assez nets 
reproduits sur la Figure 4.40, nous avons considéré que ces simulations étaient suffisamment avancées 
pour calculer la force moyenne de ces obstacles. Les différentes valeurs que nous avons obtenues pour les 
trois types de boucle sont reportées dans le tableau ci-dessous : 
Tableau 4.1 Durcissement des différents types de boucle <100> et leur force d’obstacle estimée 
Type de boucle S-0 S+0 S+1 
∆𝜏 (MPa) 50 45 20 
𝛼 0,258 0,232 0,103 
 
D’après la Figure 4.40 et le Tableau 4.1, nous pouvons constater que les deux types de boucle S-0 et S+0 
donnent lieu à une force d’obstacle du même ordre de grandeur, tandis que celle obtenue pour le cas S+1 
est beaucoup plus faible. Cette tendance est en accord avec nos premiers résultats avec les simulations 
d’interactions élémentaires. 
Ces résultats montrent que le durcissement calculé pour un système de glissement ‘s’ donné va dépendre 
de la nature des boucles <100> qu’il rencontre. Cette observation suggère qu’il faudrait en toute rigueur 
distinguer, dans l’équation donnant le durcissement sur chaque système ‘s’, la densité de boucles de 
vecteurs de Burgers de type <100> intersectées. Ceci pourrait se traduire au travers d’une matrice 
d’interaction de taille 12*3 (12 comme les douze systèmes de glissement 
1
2
< 111 > {11̅0} et 3 comme le 
nombre de variants de Burgers <100>), similaire a la matrice d’interactions déjà utilisée dans la littérature 
pour modéliser le durcissement de la forêt ([Franciosi 1983], [Devincre et al. 2006]). Cependant, ce type 
de modélisation nous a semblé difficile à mettre en œuvre à court terme avec des simulations de plasticité 
cristalline car elle serait à l’origine d’une inflation des paramètres de calculs. C’est pourquoi, nous avons 
entrepris de nouvelles simulations massives afin de calculer la force d’obstacle moyenne d’une 
microstructure faite de différents types de boucles. 
Nous avons donc réalisé trois simulations contenant des distributions de trois variants de boucles <100>. 
La première simulation est réalisée avec les trois types de boucle S00, S+0 et S-0 dont les côtés sont orientés 
dans la direction <100>. La seconde simulation est lancée avec les trois types de boucle S01, S+1 et S-1 dont 
les côtés sont dans la direction <110>. Et enfin, la troisième simulation est réalisée avec un mélange de 
l’ensemble de ces six types de boucles. L’objectif est ici de mesurer une valeur moyenne de force 
d’obstacle. 




Figure 4.41 Simulation d’une dislocation coin contenant tous les différents types de boucle <100> : S00, S01, S+0, S+1, 
S-0, S-1. Les différentes couleurs présentent les différents types de boucle 
 
 
Figure 4.42 Courbe contrainte-déformation pour différents types de boucles mélangées dans une boite de simulation: 
boucles mélangées de type S00, S+0 et S-0 en violet, boucles mélangées de type S01, S+1 et S-1 en bleu, boucles de tous 
les six types en rouge. 
 
Les courbes contrainte déformation calculées pour ces simulations sont reportées sur la Figure 4.42. 
Notons toutefois que la contrainte d’écoulement des boucles de côtés <100> (i.e. S00, S+0 et S-0) semble 
clairement supérieure à celle obtenue avec des boucles de côtés <110> (i.e. S01, S+1 et S-1). Ce résultat est 
une fois encore compatible avec nos simulations élémentaires et peut être justifié par une mobilité 
moindre des segments de boucles Sx0 en cours de la réaction. 
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Il est également possible d’évaluer une force moyenne d’obstacle pour ces nouvelles simulations massives. 
Notre analyse nous conduit à une valeur d’environ 𝛼 = 0,26 pour les simulations avec une microstructure 
de boucle Sx0 et pour la simulation avec un mixte de tous les types de boucles, cette valeur est en bonne 
accord avec la valeur de 0,34 obtenue en DD par Queyreau et al. [2009, 2010] ou estimée par l’expérience 
𝛼 = 0,3 [Keh 1964]. On notera cependant que notre prédiction est plus faible que la valeur de 𝛼 =
0,5~0,6 déterminée macroscopiquement à partir des mesures de la limite d’élasticité après irradiation aux 
neutrons dans [Nicol et al. 2001] et [Hashimoto et al. 2001]. Il est raisonnable de penser que cet écart peut 
s’expliquer en grande partie par la faible amplitude de déformation modélisée lors de nos simulations. A la 
limite élastique, la contrainte d’écoulement mesurée expérimentalement est sans doute plus forte car cette 
mesure incorpore en partie un durcissement d’écrouissage lié à l’accumulation d’obstacles (double-crans 
et paquets de boucles en dessus et dessous des dislocations) le long des lignes de dislocation mobiles.  
Aussi, on voit sans ambiguïté que lors de nos simulations à petite déformation la dislocation mobile se 
charge déjà en super-crans à mesure qu’elle absorbe des boucles (voir Figure 4.43 ci-dessous). Cette 
décoration au-delà d’un seuil va probablement modifier l’interaction dislocation-boucles puisque ces 
super-crans ne subissent plus la même cission critique que la dislocation rectiligne initiale et donc ils vont 
réduire la force motrice poussant la dislocation au travers des obstacles. 
 
Figure 4.43 Capture de nouvelles boucles par une partie de la dislocation contenant des doubles-crans 
 
L’état d’avancement de nos calculs ne nous permet pas de déterminer aujourd’hui si ces super-crans 
auront ou non un effet durcissant. On notera cependant qu’un phénomène similaire a été observé 
expérimentalement dans différents matériaux irradiés [Singh et al. 2003] ainsi que par DD durant la thèse 
de Nogaret [Nogaret 2007] sur des aciers inoxydables austénitiques.  
Notons enfin qu’une analyse de la vitesse de disparition des boucles, fonction du déplacement de la 
dislocation, pourrait également être réalisée assez simplement par notre modèle et pourrait être introduite 
dans des équations de plasticité cristalline (ex : paramètre 𝜉 dans le cadre de la loi de plasticité cristalline 
élaborée par [Monnet et al. 2013] ou un paramètre similaire utilisé par [Barton et al. 2013] et par [Li et al. 
2014]). L’analyse des résultats de nos simulations élémentaires laisse en outre penser qu’il faut à nouveau 
distinguer les trois variants de boucles <100> dans ces équations pour chacun des douze systèmes de 
glissement envisagés. Cette piste est également un axe de développement intéressant pour la suite de ce 
travail. 
Les résultats de ces premières simulations « massives » sont très préliminaires et doivent être confirmées 
sur des temps et des volumes plus importants. Ils nous permettent cependant d’identifier plusieurs pistes 
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intéressantes qui pourraient être étudiées dans un futur proche et fournir des paramètres utiles pour des 





Les interactions élémentaires entre une dislocation coin et des boucles ½<111> et <100> ont été étudiées 
par DD, sur la base du modèle établi au chapitre 3, pour des configurations n’ayant pas servis à 
l’élaboration de ce modèle.  Les résultats de ces calculs ont été systématiquement comparés à des résultats 
obtenus par DM et ont montré une cohérence, plus que satisfaisante, entre DM et DD.  
Les effets de taille de boucles et de vitesse de déformation ont également été étudiés. Nous avons pu 
constater que la complexité des réactions et le durcissement induit s’amenuisait lorsque la taille de la 
boucle et la vitesse de déformation appliquée diminuaient. Des comparaisons avec les calculs de DM 
disponibles ont également montré un bon accord avec notre modèle, même si une meilleure identification 
des lois de mobilité est nécessaire notamment pour les vitesses de déformation les plus faibles. 
Nous avons ensuite appliqué notre modèle au cas d’interactions élémentaires entre différents types de 
boucles et une dislocation vis. Une comparaison avec des résultats de DM a permis de valider la majeure 
partie des réactions étudiées ainsi que les contraintes critiques correspondantes. Des différences subsistent 
toutefois dans certains cas et ont pu être reliées à des mécanismes de scission de nœuds multiples qui ne 
sont pas pris en compte dans le code NUMODIS, mais qui pourraient l’être dans le futur.  
S’appuyant sur la validité de notre modèle pour traiter les interactions individuelles, nous avons réalisé  
des premières simulations impliquant des densités de boucles <100> plus réalistes. Elles illustrent l’intérêt 
de ce type de modélisation mésoscopique pour dégager des informations intéressantes à l’échelle, plus 
macroscopique, de la plasticité cristalline. Nos premiers résultats ont permis de mettre en évidence un 
durcissement fonction de la nature des boucles en présence. L’utilisation du modèle d’Orowan pour 
évaluer la force moyenne des boucles d’irradiation permet de vérifier que notre modèle calcule une 
« résistance » des microstructures d’irradiation en excellent accord avec les valeurs obtenues 
expérimentalement.  
Tous les outils sont maintenant en place pour extraire de nos simulations de DD les paramètres d’un 
modèle de plasticité cristalline mieux justifiés physiquement. 
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Conclusion et perspective générale 
 
1. Conclusion générale 
 
Le travail de recherche présenté dans ce mémoire a consisté à proposer un modèle de simulation dans un 
code nodal de Dynamiques des Dislocations NUMODIS pour étudier les effets de durcissement 
d’irradiation provoqués par des boucles de dislocation dans le régime athermique du monocristal de fer, de 
structure Cubique Centrée. Notre point de comparaison pour tester et valider notre modèle était l’ensemble 
des résultats publiés en Dynamique Moléculaire portants sur les interactions entre des dislocations coins 
ou vis avec différents types de boucles. Nous avons dû faire évoluer le code NUMODIS pour que nos 
conditions de simulations s’approchent le plus possible de celles utilisées en DM. Plusieurs points ont 
ainsi été développés et améliorés dans le code : ajout d’un système de pilotage en vitesse de déformation 
imposée, mise en place des conditions aux limites périodiques, identification des paramètres rayon de 
cœur ‘𝑎’ et énergie de cœur ‘𝛼𝑐𝑜𝑟𝑒’, etc.   
Dans la cadre de la théorie élastique, une loi de mobilité visqueuse linéaire, typique du régime athermique, 
est utilisée dans notre modèle pour chaque système de glissement. 
𝑣𝑠 =
< |𝜏𝑒𝑓𝑓






Les valeurs de 𝜏0𝑠 (la contrainte de friction ou la contrainte de seuil dans son plan de glissement ‘s’) et de  
𝐵𝑠 (le coefficient de viscosité dans son plan de glissement ‘s’) ont été identifiés pour chaque système actif 
ainsi que le nombre et le type de systèmes de glissement nécessaires pour reproduire convenablement les 
mécanismes d’interaction observés en DM entre une dislocation coin et des boucles de type <100> ou 
½<111>.  Une étude bibliographique nous a permis de choisir un jeu de valeurs initiales cohérent pour les 
paramètres 𝜏0𝑠  et 𝐵𝑠 , complété notamment par l’analyse des contraintes critiques nécessaires pour 
décrocher les dislocations des boucles (voir Table 1).  
Table 1 : Les valeurs identifiées pour le coefficient de viscosité et la contrainte de friction dans différents systèmes 
de glissement. 
 Burgers Plans B (10
-5 Pa*s) τ0(MPa) 
½<111> {110} 8 10 
½<111> {112} 8 10 
½<111> {123} 8 10 
<100> {110} 80 300 
<100> {100} 9000 300 
 
Une simulation d’interaction à longue distance sans contact a ensuite été effectuée et nous avons pu 
reproduire là-encore les résultats des simulations de DM pour ce type de conditions.  
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L’effet de la taille des boucles ainsi que de la vitesse de déformation appliquée a par ailleurs été étudié et 
nous avons pu montrer que : 
 globalement la contrainte critique augmente avec la vitesse de déformation, ce qui n’est pas une 
surprise en soit compte tenu de la loi de mobilité visqueuse retenue. 
 Selon la taille et le type de boucle, certaines modifications des mécanismes de réaction peuvent 
avoir lieu avec à chaque fois une variation significative de la contrainte critique associée. Il 
convient donc de rester prudent dans la généralisation ou l’extrapolation des résultats observés 
sur une configuration de simulation particulière. 
Nous pouvons conclure à ce stade que la taille des boucles et la vitesse de déformation appliquée ont des 
effets importants sur le comportement du fer. 
Le modèle de DD a ensuite été appliqué au cas de simulations élémentaires entre une dislocation vis et les 
différents types de boucles déjà testées avec la dislocation coin. A cette étape, des difficultés ont été 
rencontrées dans le code de DD pour reproduire convenablement l’ensemble complet des réactions 
observées en DM. Le problème rencontré est maintenant compris et des travaux seront réalisés dans un 
proche avenir afin d’améliorer la représentativité de notre modèle. Toutefois, même si certains 
mécanismes de réaction peuvent varier entre nos calculs de DD et ceux de DM, les niveaux de contrainte 
obtenus pour décrocher la dislocation de ses obstacles en DD reste cohérente avec les résultats de DM. 
Nous pouvons donc conclure que l’application de notre modèle aux simulations élémentaires entre les 
dislocations de différents caractères et les différents types de boucles est tout à fait satisfaisante. Les 
différences trouvées, dans certaines configurations, par rapport aux résultats de DM sont justifiables et 
découlent du choix initial de la thèse de proposer un modèle pour le code NUMODIS le plus simple 
possible (élasticité isotrope, loi de mobilité linéaire, non prise en compte du glissement dévié, etc. …). 
Finalement, des premières simulations massives ont été effectuées impliquant un grand nombre de boucles 
de différents types. Ces premières simulations montrent l’avantage et l’intérêt d’une modélisation à 
l’échelle mésoscopique par rapport aux simulations atomiques. Citons par exemple, la possibilité d’étudier 
des distributions hétérogènes en nombre, en taille et en type de défauts au sein du volume simulé, le 
recours à une vitesse de dislocation moins grande et plus proche de celle rencontrée expérimentalement, 
ou à terme le fait de pouvoir étudier le développement des microstructures de dislocations en présence de 
défauts. 
Bien que nos calculs massifs soient encore limités par l’utilisation d’une version séquentielle du code 
NUMODIS et donc des temps de calculs longs, nos premiers résultats sont très encourageants. Ils 
montrent qu’il est possible avec notre modèle mésoscopique de calculer, par exemple, des valeurs de force 
d’obstacle pour différentes conditions d’irradiations et à l’échelle d’un volume élémentaire de la 
mécanique des milieux continus. Ainsi nous avons déjà, en accord avec l’expérience, calculé un 
durcissement moyen de l’ordre de 𝛼 = 0,26 pour les boucles d’irradiation les plus observées dans le Fer. 
Ce résultat peut d’ores et déjà être utilisé dans une loi de plasticité cristalline pour des simulations à une 
échelle plus grande. 
  





La proposition et l’application de notre nouveau modèle de DD pour étudier les effets d’irradiation des 
boucles de dislocation nous a permis d’avancer dans notre démarche de faire un lien entre les résultats 
obtenus à l’échelle atomique et les paramètres de durcissement d’irradiation à identifier physiquement 
dans les lois de la plasticité cristalline. Les perspectives de ces travaux sont multiples et reposent sur de 
futurs développements pour parties techniques ou fondamentaux. 
Il est urgent de porter l’ensemble des développements réalisés durant la thèse dans la version parallèle de 
NUMODIS, afin d’entreprendre une étude plus systématique de notre modèle pour les conditions de 
simulations massives. De même, la question de l’utilisation de l’élasticité anisotrope est un point de débat, 
même si nos premiers résultats suggèrent fortement que cette complexité additionnelle n’est pas 
essentielle pour la modélisation mésoscopique puisque l’ensemble des résultats de DM sont déjà bien 
reproduits avec l’élasticité isotrope. 
Pour certaines simulations réalisées dans NUMODIS, nous n’arrivons pas à reproduire les mêmes 
réactions que celles observée en DM. Par exemple, un glissement dévié a pu être observé en DM pendant 
certaines interactions entre dislocation et boucles, et il faut donc introduire cette possibilité dans le code de 
DD. Dans d’autre cas, de nouveaux algorithmes de créations de jonctions doivent être implantés dans le 
code, comme la possibilité de scinder un nœud en trois nouveaux nœuds reliés par deux jonctions. Ce type 
d’algorithme devrait améliorer sensiblement la description des mécanismes d’interaction entre une 
dislocation vis et les boucles de type <100>. 
Faute de temps, nous n’avons pas pu étudier les effets d’autres défauts d’irradiation comme les cavités 
avec notre modèle. Il serait aussi très intéressant d’étudier les effets de ce type de défauts sur le 
comportement du Fer, incluant notamment une distribution de ces différents défauts. 
A plus long terme, les mêmes études mais à basse température, avec de nouvelles lois de mobilité des 
dislocations thermiquement activées, seront nécessaires afin d’étudier la transition de comportement entre 
le régime thermique et le régime athermique dans les matériaux irradiés.  
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ANNEXE A : Le paramètre de rayon de cœur ‘𝒂’ 
 
L'analyse des simulations réalisées a montré que les interactions pouvaient dépendre de la valeur du 
paramètre de rayon de cœur ‘𝑎’. La contrainte d'activation d'une source de Franck-Read dépend elle-aussi 
de ce paramètre. Dans la littérature, la valeur de ‘a’ varie d’un b jusqu’à une trentaine de b, il n’y a pas 
une valeur unique pour tous les cas de simulations. Jusqu'à présent, la valeur de ce paramètre avait donc 
été choisie de manière arbitraire dans le code et nous proposons ici une méthode pour la définir en nous 
appuyant sur les résultats de MD obtenus par Clouet [Clouet 2009]4. 
Dans l’article [Cai et al.2006]5 sont fournies les expressions des champs de contrainte pour une dislocation 
vis rectiligne infinie ainsi que pour une dislocation coin rectiligne infinie. A partir de ces formules, 
l’énergie des dislocations est introduite avec le paramètre ‘a’. 
Pour une dislocation vis rectiligne infinie, la seule composante non nulle du champ de contrainte dans un 










2 = 𝑎2 + 𝑟2 













𝑅2(𝑅4 − 3𝑎2𝑅2 − 6𝑎4)
(𝑎2 + 𝑅2)3
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Le même calcul est réalisé pour l’énergie d’une dislocation coin rectiligne infinie et on obtient l’équation 

















Comme il n’y a pas de terme croisé dans le tenseur de contrainte de la dislocation vis et de la dislocation 
coin, l’énergie élastique d’une dislocation mixte est la somme de l’énergie de la composante vis et de 


















                                                     
4 [Clouet 2009] E. Clouet,  Philos. Mag. 89 (2009) 1565 
 
5 [Cai et al. 2006] Wei Cai, A. Arsenlis, C.R. Weinberger, V.V. Bulatov, J. Mech. Phys. Sol. 54 (2006) 561 
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L’énergie d’une dislocation obtenue ci-dessus peut être comparée avec les résultats obtenus dans la théorie 
élastique classique (la méthode singulière), d’après laquelle l’énergie stockée par une dislocation 







) + 𝐸𝑐𝑜𝑟𝑒 
Avec k la matrice de stock dépendant des constantes élastiques 𝐶𝑖𝑗 et du caractère de la dislocation. 𝐸
𝑐𝑜𝑟𝑒 
est l’énergie de coeur de la dislocation dépendant de son caractère et est donnée pour une valeur fixée du 
rayon de cœur 𝑟𝑐 en supposant que la coupure 𝑅 = 10
4𝑟𝑐. 
Comme le formalisme dans l’article [W. Cai et al. 2006] est exprimé dans l’approximation de l’élasticité 
isotrope, il faut faire un choix arbitraire dans la définition des constantes élastiques 𝜇 et 𝑣. 
On impose que la partie élastique de l’énergie d’une dislocation soit exacte pour les orientations purement 



















Dans ces études, nous avons utilisé les valeurs suivantes : 
𝐶11(GPa) 𝐶12(GPa) 𝐶44(GPa) 
243 145 116 
𝜇(GPa) 𝑣 𝑏 (Å) 
64.47 0.47 2.473 
Tableau A.1  Les valeurs des paramètres utilisées 
A priori, ‘𝑎’ doit dépendre du caractère de la dislocation mais cette valeur est déterminée en imposant 
l’égalité de l’énergie (tout en négligeant l’anisotropie élastique) et on obtient la formule suivante : 
 



















Pour une dislocation vis (𝜃 = 0°) : 
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Pour une dislocation coin (𝜃 = 90°) : 










𝑐𝑜𝑟𝑒(1 − 𝑣)} 
Nous avons aussi la formule de l’énergie de cœur en fonction du caractère de la dislocation et pour un 

















La valeur ‘a’ peut être obtenue à partir de toutes ces relations si l'on connaît la valeur 𝐸𝑐𝑜𝑟𝑒(𝜃) et en 
supposant que 𝑟𝑐 = 𝑏 . Dans la théorie élastique classique, on connait déjà l’énergie totale d’une 
dislocation rectiligne infinie qui se compose de l’énergie élastique et de l’énergie de cœur. La partie 
d’énergie élastique peut être exprimée dans une formule analytique exacte en fonction du caractère de la 
dislocation, l’énergie totale peut être obtenue à l’aide des simulations en MD. La Figure A.1 nous montre 
l’énergie de cœur en fonction du caractère de la dislocation : 
 
Figure A.1 Energie de cœur en fonction du caractère de la dislocation (rc = b) 
Puis on obtient la valeur de ‘𝑎’ en fonction du caractère de la dislocation (Figure A.2) : 




Figure A.2  La valeur de rayon de cœur ‘𝑎’  en fonction du caractère de la dislocation 
Afin de simplifier les simulations que nous avons réalisées dans NUMODIS, la valeur ‘𝑎’ est supposée 
unique pour tous les caractères de dislocation. Avec une valeur ‘𝑎’ fixée, on peut calculer l’énergie de 
cœur en fonction du caractère de la dislocation.  
 
Figure A.3  Les courbes d’énergie obtenues en identifiant la valeur ‘a’ pour la vis et la coin 
La Figure A.3 nous montre comment l’énergie de cœur est reproduite quand le paramètre d’étalement ‘a’ 
est fixé de telle sorte que celle-ci passe par l’énergie de cœur de la dislocation vis ou de la dislocation coin. 
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L’énergie de cœur a ensuite été calculée ainsi que l’énergie totale d’une dislocation coin en faisant varier 
le rayon de coupure avec la valeur ‘𝑎=0.8’ obtenue pour la dislocation coin. La Figure A. 4 nous montre 
la bonne cohérence du calcul d’énergie d’une dislocation entre la méthode non-singulière de [Cai et 
al.2006] et la méthode classique. 
 
Figure A. 4  (a)  L’énergie de cœur de la dislocation coin    (b) L’énergie totale de la dislocation coin 
(b) (a) 
  
 
 
